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El presente trabajo tuvo como objetivo principal el análisis de la evolución 
microestructural de la INCONEL 718, la cual fue sometida a un proceso termomecánico de 
forja industrial y posteriormente a un delta procesado, la determinación de las propiedades 
mecánicas fue a través de ensayos de compresión en caliente con diferentes parámetros de 
procesamiento  
Dos cilindros de 100 mm de diámetro y 150 mm de alto fueron sometidos a un trabajo 
termomecánico de forja industrial a diferentes condiciones de temperatura y deformación. 
El cilindro 2-3 fue deformado a 992°C hasta 50% de deformación a un paso y 980°C en el 
segundo paso hasta alcanzar 73% de deformación y el cilindro 2-4 fue deformado a 979°C 
hasta alcanzar 73% de deformación en un paso. 
Los cilindros deformados fueron cortados por la mitad para obtener dos lajas y se 
obtuvieron las digitalizaciones de las imágenes metalográficas de las áreas transversales de 
cada cilindro, se determinó el tamaño de grano del área trasversal de las zonas en los 
extremos y en las zonas cercanas a los dados industriales de las dos lajas, por medio de 
microscopia óptica, con base en la norma estándar ASTM E-112 de mapas comparativos. 
Posteriormente se cortaron las lajas con el fin de obtener probetas de 10 mm de alto y 7 
mm de diámetro, diez probetas de las zonas criticas (zonas muertas y extremos) fueron 
escogidas para los ensayos y fueron sometidas a un TT DP718 antes del ensayo mecánico 
de compresión en caliente y la caracterización microestructural fue realizada por medio de 
microscopia óptica, microscopia electrónica de barrido, microdureza Vickers, difracción de 
electrones retro-dispersados y microscopía electrónica de transmisión, finalmente las curvas 







La Inconel 718 (IN718) es una aleación de la familia base níquel, encuentra gran 
aplicación en la industria aeroespacial y generación de energía, gracias a sus excelentes 
propiedades mecánicas a elevadas temperaturas y a su buena resistencia a la corrosión, por 
esta razón requiere cumplir con estándares indispensables en el proceso de fabricación y 
conformado. La IN718 Contiene cantidades importantes de hierro y cromo, sus principales 
elementos precipitantes son  niobio, titanio y aluminio.  
El mecanismo de endurecimiento es aportado principalmente por los precipitados de fase 
’ Ni3Al (forma cúbica o esférica) y ” Ni3Nb. δa fase metaestable ” se transforma a la 
fase estable Ni3Nb  durante la exposición a temperaturas superiores a 650°C. En los 
procesos de fabricación de superaleaciones, el control de la microestructura es crítico para 
el desarrollo de propiedades mecánicas óptimas [1,2].  
A modo de generar una microestructura que permita obtener la mejor relación de 
propiedades mecánicas, es necesario conocer las condiciones en las que ocurrirá 
precipitación y disolución de las fases. El hecho que en las diversas superaleaciones base 
Ni-Fe-Cr encuentren condiciones de operación a alta temperatura como elementos 
estructurales significa que existirá una evolución microestructural dinámica siendo de gran 
importancia determinar sus condiciones de confiabilidad con base en un criterio de diseño 
establecido. 
Las propiedades de la IN718 son sensibles a la microestructura, en particular sobre el 
tamaño de grano. La  presencia de la fase estable  promueve refinamiento del grano 
durante el trabajo en caliente y evita el crecimiento excesivo grano durante el tratamiento 
térmico [3-5]. 
Desde la aparición de la IN718 se han realizado diversas investigaciones sobre su 
comportamiento, con el fin de conocer a fondo su microestructura y optimizar su 
procesamiento para sus diferentes aplicaciones [6,7,9,10]. En la actualidad las industrias 
encargadas de dicho procesamiento, gracias a su experiencia y conocimiento han logrado 




calidad y garantizar su funcionamiento. Sin embargo, estos procesos no están libres de 
contratiempos. Uno de los contratiempos más habituales en la industria de la forja es la 
obtención óptima de la microestructura, especialmente en el tamaño de grano de las zonas 
en contacto con las prensas industriales, por ello se siguen  buscando alternativas de 
procesamiento.  
El “delta-procesado” (DP718), es una técnica que utiliza un ciclo de precipitación 
intencional de la fase delta į y un procesamiento termomecánico posterior, se ha reportado 
que el DP718 puede producir la uniformidad de grano fino y mejorar propiedades 
requeridas para los componentes avanzados de turbinas de gas y componentes 
aeroespaciales [15-19]. El DP718 se deriva de un proceso conocido como "Minigrain" 
utilizado principalmente en la conversión de lingote-barra [11-14].  
Comparado con el procesamiento estándar de solubilización y envejecimiento para la 
transformación y precipitación de fases, el DP718 puede proporcionar un mejoramiento 
significativo en las propiedades de resistencia mediante el control del tamaño de grano 
durante la forja.  
El objetivo de este trabajo es identificar la evolución microstructural y las propiedades 
mecánicas de una pieza forjada de IN718 en las zonas críticas cercanas a las herramientas 
de una prensa hidráulica industrial, con tamaño de grano heterogéneo, que después fue 
sometida a DP718 para la formación de fase  y control de la microestructura. 
1.1 Objetivo 
Identificar la influencia de la fase delta  en la microestructura y propiedades mecánicas 
presente en un alto porcentaje en la IN718 que ha sido objeto de un Delta-procesamiento 
(DP718) con un proceso de trabajo termomecánico en diferentes condiciones de 
deformación y de alta temperatura. 
1.1.1 Objetivos particulares 
 Caracterizar y relacionar la evolución microestructural de la Inconel 718 sometida a 
DP718 con la distribución de la precipitación intencional de la fase delta į en límites 




microscopia óptica (OM, por sus siglas en inglés) y microscopía electrónica de 
barrido (SEM, por sus siglas en inglés), antes y después del DP718. 
 Analizar el comportamiento mecánico, formación de maclas y fenómenos de 
recristalización después de ensayos de compresión en caliente a diferentes 
velocidades de deformación y temperaturas de deformación bajo un DP718. 
 Examinar la presencia y porcentaje de la fase  después de la compresión uniaxial en 
caliente, utilizando la técnica de Difracción de Electrones Retro Dispersados (EBSD, 
por sus siglas en inglés). 
 Analizar la fase  precipitada después de la deformación en caliente vía Microscopía 
Electrónica de Transmisión (TEM, por sus siglas en ingles) y EBSD. 
 Identificar las estructuras de las fases precipitadas, como la fase delta  por medio de 
patrones de difracción vía EBSD-SEM, TEM. 
 Obtener la energía de activación relacionando temperatura y velocidad de 
deformación mediante el cálculo del parámetro “Z” (Zener-Hollomon). 
 Identificar la relación del trabajo de endurecimiento de los parámetros de 
recuperación “r” y endurecimiento “h” con el parámetro “Z” 
 Encontrar las ecuaciones constitutivas del modelo clásico, que describen el 
comportamiento de deformación a alta temperatura propuesta por Sellars y Tegart.
     ܣ ݏ݁݊ℎߙ� ݊ = � ݁ݔ݌ −ܳ/ܴܶ = ܼ 
 Así como las ecuaciones constitutivas del modelo modificado propuesto por Cabrera 
et. al.   � ܦ(ܶ) = ܣ [ݏ݅݊ℎ(ߙ �ܧ ܶ )]݊  
 Comparar las curvas Esfuerzo-Deformación verdaderos experimentales con el ajuste 
de las curvas con ambos modelos. 
 
1.2 Hipótesis 
Es posible controlar la evolución microestructural en el trabajo termomecánico de forja 
industrial, incorporando un Delta-procesamiento (DP718) para obtener una distribución 




manteniendo sus propiedades mecánicas y resistencia a la termofluencia, indispensable para 
la aplicación en la industria aeroespacial y la generación de energía. 
1.3 Justificación 
Las zonas críticas con tamaño de grano heterogéneo de un cilindro de IN718 en un 
trabajo termomecánico en una prensa industrial, son las más cercanas a la los dados 
industriales de forja como se aprecia en la Figura 1.3.1; por lo tanto, hallar un proceso 
alternativo es una premisa importante para llegar a una conclusión satisfactoria en el 
control de grno durante la deformación industrial. 
Figura 1.3.1. Imagen transversal de un cilindro forjado 
 
El DP 718- Es una técnica que emplea un ciclo de precipitación intencional de la fase 
estable delta y un subsecuente proceso termomecánico, para producir un grano fino. El 
proceso termomécanico por conveniencia se encuentra en el rango entre la disolución de la 
fase delta y por arriba de la temperatura de recristalización, como se observa en el esquema 
de la Figura 1.3.2. 
Figura 1.3.2. Esquema de un DP718 TT y Temperatura de deformación 
TT DP718













2 Aleación INCONEL 718  
La superaleación INCONEL 718 es relativamente reciente ya que su creación data de 
alrededor de fines de los año 50’s y su uso industrial empieza a mediados de los años 60’s. 
Gracias a que combina una excelente resistencia a la corrosión y óptimas propiedades 
mecánicas como su alta resistencia a la fractura a altas temperaturas (termofluencia) 
manteniendo también su límite elástico alrededor de hasta 700˚C, encuentra aplicaciones 
críticas donde estas características son esenciales. Se utilizan en motores de cohetes, 
turbinas de gas, bombas, herramentales, turbinas generadoras de energía y en componentes 
utilizados en la industria aeroespacial tales como anillos, discos, cojinetes y ejes, también 
exhibe excelente soldabilidad y buen comportamiento al forjado[20]. 
 
La aleación IN 718 es parte de la familia de las superaleaciones base níquel, aunque 
también está catalogada como base níquel-hierro ó base níquel-cromo, porque, tanto la 
adición de hierro para bajar el costo de la superaleación, como la adición de cromo que en 
combinación con el níquel proporciona una resistencia a las sustancias corrosivas y 
oxidantes, son de suma importancia para su producción y sus aplicaciones.  
 
La IN718 endurece por precipitación de compuestos intermetálicos y en menor medida 
por solución sólida de otros cuantos elementos también presentes, lo cual indica que la 
presencia y cantidad de los elementos aleantes está muy ligada a la formación de la fases 
que precipitan en esta aleación, dichas fases mejoran las propiedades mecánicas y la 
resistencia del material, sin embargo, también encuentra un gran porcentaje de sus óptimas 
propiedades mecánicas en el procesamiento de conformado y forjado de los componentes 
para las diversas aplicaciones. La Tabla 1 muestra la composición química de una IN718[7] 
y la Tabla 2 exhibe el papel de los elementos de aleación de las superaleaciones[21]. 
 






Tabla 2. Papel de los elementos de aleación en las superaleaciones[21] 
 
 
Cada uno de los elementos contenidos en la aleación juega un papel particular respecto a 
las propiedades y características de la aleación. A continuación se describen los elementos 
de mayor importancia en la IN 718. 
 
 El níquel (> 50%) además de ser el elemento base de la IN 718, aporta la buena 
resistencia de esta aleación al trabajo en caliente debido a su condición de no 
presentar cambios alotrópicos en la microestructura y buena resistencia a la 
corrosión a altas temperaturas. 
 El cromo (≈18-20%) aporta un aumento en el endurecimiento por soluciónsólida y 
también aporta resistencia a la corrosión a altas temperaturas. 
 El hierro (≈18-20%) es coherente con la estructura cristalina austenítica FCC de la 
matriz γ, se encuentra en solución sólida dentro de la aleación, aumenta levemente el 




bajar el alto costo de tener una matriz solo de níquel, aunque esto baje el punto de 
fusión de la IN 718 los beneficios económicos lo avalan. 
 El carbono (≈0.02-0.05%) aunque se encuentra en porciones muy limitadas puede 
dar lugar a la formación de carburos de la forma MC con diferentes elementos como 
el niobio, titanio, molibdeno y cromo. La precipitación de estas partículas mejoran la 
resistencia a la termofluencia, debido a que tienen lugar en los límites de grano y 
dificultan el deslizamiento intergranular. 
 El molibdeno (≈3%) es un endurecedor por solución sólida, aumenta la resistencia 
mecánica de la matriz y puede conjuntarse con el carbono para formar carburos. 
 El niobio (≈4-6%) es un agente precipitante endurecedor que puede combinarse 
también con el carbono para formar carburos, forma la fase llamada gamma doble 
prima γ” (la cual es la fase precipitante endurecedora principal de la IN718), y 
también es el causante de la fase subsecuente llamada fase delta į. 
 El titanio (≈1%) es un agente aleante de la fase precipitante endurecedora γ’ que es 
la fase más común en las superaleaciones base níquel. 
 El aluminio (≈0.5-1%) también es un agente aleante involucrado de la fase γ’ y al 
igual que el cromo, aporta resistencia a la oxidación. 
 El cobalto (≈0.1-0.2%) está presente como endurecedor  en solución solida y eleva la 
temperatura de solvus de la fase precipitante γ’. 
 El silicio, fosforo y azufre, en menor cantidad, se encuentran como impurezas en el 
límite de grano[4,7,20]. 
 
2.1 Matriz gama (), fase gama (’) y fase gama (”) 
 Matriz gama 
La matriz  principalmente formada en su mayoría de níquel y cromo tienen diferentes 
atributos que han demostrado ser útiles y duraderas como matriz de las superaleaciones de 
base níquel. Por ejemplo, la condición libre del níquel de transformaciones alotrópicas le 
proporciona estabilidad en contraste de la bases de hierro. Además, la estructura electrónica 




esto permite la precipitación de la fase dúctil ’ y dificulta la de fases frágiles como laves 
que demandan gran compresibilidad de la matriz. Por lo tanto permite una sustancial 
adición de elementos aleantes en solución sólida y elementos precipitantes. 
Otra condición benéfica de la matriz , es que con la fuerte presencia de cromo, 
desarrolla películas adherentes de óxido que crean una barrera para el ingreso de elementos 
perjudiciales como el oxigeno y azufre e impide la perdida de elementos aleantes hacia el 
exterior. Su estructura cristalina (FCC) permite múltiples sistemas de deslizamiento, lo que 
favorece una buena ductilidad y conformabilidad con un mínimo de texturas. [22] La matriz 
 y su estructura cristalina FCC es una fase no magnética y continua, que usualmente tiene 
altos porcentajes de cromo y hierro como en la IN718, además de concentraciones más 
bajas de molibdeno y tungsteno. Todas las superaleaciones base níquel tienen esta fase 
como su matriz [4].  
Figura 2.1.1 muestra el arreglo atómico microestructural FCC correspondiente a la fase γ 
[23,24]. 
 
Figura 2.1.1. Arreglo atómico microestructural FCC [22] 
2.1.2 Fase gama prima ’ 
La fase ’ está formada por aluminio y titanio que reaccionan con el níquel para 
precipitar una fase coherente con la matriz austenítica . Los solutos esenciales en 
superaleaciones de base níquel son de aluminio y/o de titanio, con una concentración total, 
que es típicamente menos del 10%. Esto genera una microestructura de equilibrio de dos 




temperatura elevada del material y su increíble resistencia a la deformación debido 
termofluencia. La cantidad de ' depende de la composición química y la temperatura, 
como se ilustra en la figura 4.2 en los diagramas de fase ternarios a continuación [4, 25]. 
Los diagramas ternarios de fase Ni-Al-Ti  muestran los campos de las fases  y ’. Para 
una composición química dada, la fracción de ’disminuye a medida que aumenta la 
temperatura. 
 
Figura 2.1.2. Diagrama de fase ternario Ni-Al-Ti [25] 
Este fenómeno se utiliza para disolver ' a una temperatura suficientemente alta 
(tratamiento de solubilizado), seguido por el envejecimiento a una temperatura inferior a fin 
de generar una dispersión fina y uniforme de los precipitados endurecedores. 
La fase  es una solución sólida de estructura cristalina FCC con una distribución 
aleatoria de diferentes especies de átomos. En contraste, ’ tiene una red cristalina cúbica 
primitiva semejante a la FCC en el cual los átomos de níquel se localizan en el centro de las 
caras y los átomos de aluminio ó titanio se encuentran en las esquinas del cubo. Este 
arreglo atómico tiene la fórmula química Ni3Al, Ni3Ti ó NI3 (Al, Ti). Sin embargo, como 
puede verse (+ ')/' en el límite de la fase de las secciones del diagrama de fases ternario 
Ni, Al, Ti, la fase no es estrictamente estequiométrica. Puede existir un exceso de vacantes 
en una de las subredes que conduce a desviaciones de la estequiometría, como alternativa, 
algunos de los átomos de níquel podría ocupar los lugares de Al y viceversa. La  
Figura 2.1.3 muestra una comparación de las redes cristalinas de la matriz  y la fase ’ 





Figura 2.1.3. Arreglo cristalino de la matriz  (izquierda), arreglo cristalino de la fase ’ (derecha) [25] 
La matriz  es en la cual ' precipita. Dado que ambas redes son cúbicas con parámetros 
similares, ' precipita en una relación de orientación de cubo-cubo con . Esto significa que 
los bordes de las celdas unitarias son exactamente paralelos a los bordes correspondientes 
de la fase de . Además, debido a que sus parámetros de red son similares, ’ es coherente 
con  cuando el tamaño del precipitado es pequeño. Sin embargo, las dislocaciones en  
encuentran dificultad para penetrar ’, en parte porque ’ es una fase atómica ordenada. El 
orden interfiere con el movimiento de las dislocaciones y por lo tanto endurece la aleación 
[125, 26]. 
2.1.3 Fase gama doble prima ” 
Cuando se requiere una mayor resistencia a bajas temperaturas (por ejemplo, en los 
discos de las turbinas) la superaleación puede reforzarse con una nueva fase conocida como 
”. Esta fase aparece en las superaleaciones base níquel como la IN718, con una adición 
significante de niobio (5% aproximadamente del peso total), la composición de la ” es 
Ni3Nb.  
La estructura cristalina se basa en una red de orden BCT con un arreglo de átomos de 
níquel y niobio. El fortalecimiento por lo tanto ocurre, debido al endurecimiento por la 
coherencia de la fase con la matriz  y por el ordenamiento de sus elementos. La  





Figura 2.1.4. Estructura cristalina de la fase ” [25] 
 La fase ” es generada principalmente en la IN 718 gracias al alto contenido de 
niobio y presenta diferencias significativas con la fase ’ en diferentes maneras:  
 La red cristalina de ”es de orden BCT en lugar de cúbica primitiva o FCC de ’ 
 Precipita en un ritmo más lento 
 Proporciona una mejor formabilidad y soldabilidad 
 Reporta homogeneidad como partículas en forma de disco más pequeñas de 30nm de 
diámetro y 5nm de espesor aproximadamente, en consecuencia, provee de una mayor 
resistencia que ’ al mismo porcentaje de volumen. 
 La IN 718 contiene alrededor de 15% de γ” por 4% de ’ 
 Parece oponer más resistencia al corte que ’ con el mismo tamaño de precipitado 
 Provee un endurecimiento por coherencia con la matriz mayor que ’ 
 Es menos estable que ’ 
 La transformación de coerción de Ni3Nb es alrededor de los 700˚C. [4, 21, 22] 
 
2.2 Fase delta  
La aleación Inconel 718 en condición de forjado presenta normalmente 3 fases 
intermetálicas precipitadas, ’ cúbica, ” tetragonal y la fase  ortorrómbica véase la  
Figura 2.2.1. La fase ’ y ” precipitan entre 600˚C y 900˚C, como pequeñas partículas 
distribuidas y conforman la base del endurecimiento por precipitación de la aleación. La 




1000˚C. El ritmo de precipitación es mayor a los 900˚C, normalmente precipita por 
nucleación en los límites de grano seguido por el crecimiento en forma de delgadas placas 
extendiéndose en el grano. 
La nucleación también puede llevarse a cabo inter-granularmente en presencia de ”. En 
procesos termo-mecánicos de material la fase  puede existir en una población de partículas 
equiaxiales o ligeramente alongadas debido a la fragmentación de las placas de . 
Aunque la fase  es termodinámicamente más estable que la fase ”, la lentitud de 
precipitación de  indica que su formación está por encima de los 900˚C y es antecedida 
siempre por la fase ”. Ya que ambas necesitan el niobio como agente precipitante, esto, 
indica que un crecimiento de la fase  ocurre con una disminución de la fase ”,  sin 
embargo, ocurre por encima de los 900˚C temperatura límite de la formación de la fase ”. 
Debido a su morfología, la fase  no contribuye al endurecimiento, por el contrario su 
presencia indica una pérdida de resistencia  debido a la eliminación de la fase ”, por otra 
parte, su presencia ha sido asociada con la susceptibilidad del agrietamiento en caliente. Sin 
embargo, la fase  tiene algunos efectos benéficos, como fracciones moderadas ó 
uniformemente distribuidas, limitan el crecimiento de grano durante los tratamientos de 
solubilizado y deformación a altas temperaturas, la fase  en los límites de grano con una 
morfología apropiada proporciona una mayor resistencia a la fractura debido a la 
termofluencia. La Figura 2.2.2 muestra ejemplos de diferentes metalografías donde se 
encuentran las tres fases principales precipitadas en la IN718 [3-5, 26, 27]. 
 




a) b) c) 
Figura 2.2.2. a) Metalografía en microscopio electrónico de barrido SEM a 3300X, muestra la fase ’, así como 
carburos en los límites de grano y fase į inter-granular, b) IN 718 forjada, SEM a 3300X, muestra fase ”, c) SEε, 





3 Proceso termo-mecánico 
Cuando se habla de un proceso de forjado generalmente se involucra la introducción de 
calor y deformación para darle forma e impartirle propiedades deseables. En el proceso del 
trabajo de las superaleaciones, diferentes ciclos de procesos termo-mecánicos de 
calentamiento y deformación ocurren. Debido a que las superaleaciones son sensibles a la 
historia del proceso, estos ciclos pueden tener un efecto importante sobre las propiedades 
finales de un componente formado de una superaleación [4,28]. 
La predicción y el control de la microestructura durante el proceso termo-mecánico de 
los materiales metálicos, juega un papel importante con respecto a la optimización de las 
propiedades del material. Ahora, está bien establecido que los fenómenos tales como la 
recuperación dinámica, la recristalización dinámica continua y discontinua, la 
recristalización metadinámica, la recuperación y recristalización estática, y el crecimiento 
del grano puede afectar cada uno la microestructura final que se produce durante el proceso 
termo-mecánico.  
Como ejemplo: la recuperación dinámica es difícil para los materiales con baja energía 
de falla de apilamiento (como el hierro en su fase austenítica, el cobre y níquel, como la 
IN718). Por lo tanto, una gran reserva de energía almacenada (por ejemplo, dislocaciones) 
puede ser acumulada durante el trabajo en caliente y proporcionar la fuerza motriz para 
recristalización dinámica discontinua y la recristalizacion metadinámica, así como, la 
recuperación y recristalización estática [8]. 
La aleación IN 718 es la más ampliamente utilizada para la aplicación de partes de 
turbinas de gas. La IN718 contiene muchos elementos de aleación, que efectivamente dan 
lugar a dificultades en la creación de elementos forjados con microestructuras controladas. 
La introducción de un forjado de precisión con pocos ensayos y el control de las 
microestructuras y propiedades mecánicas son esenciales para la forja de la IN718. El 
procesamiento termo-mecánico se ha utilizado para el control de las microestructuras y 
propiedades mecánicas incluyendo la resistencia, termofluencia y las características de 
resistencia a la nucleación y de propagación de grietas por fatiga. El post-tratamiento 




controlar el tamaño de grano de las piezas de superaleación forjadas. La optimización del 
tamaño de grano y el control a través del procesamiento termo-mecánico es uno de los 
principales objetivos en la forja de IN718 [9]. 
Los objetivos de los procesos de conformado en caliente como el laminado ó forjado son 
la producción en masa de los bienes finales ó productos semi-finales con propiedades 
mecánicas deseadas y la precisión de la forma. La naturaleza de los procesos de 
conformado en caliente es termo-mecánico, mientras que muchos factores influyen en las 
propiedades físicas del producto. Estos factores varían a partir parámetros del proceso tales 
como la temperatura, la velocidad de la herramienta y la fricción, así como de los 
parámetros de material como la composición química y microestructura [29, 30]. 
3.1 Mecanismos de deformación 
La deformación plástica en un material metálico depende del movimiento de las 
dislocaciones, donde estos últimos son las imperfecciones en la estructura cristalina. Para la 
deformación inelástica de un cristal sin defectos, exige esfuerzos muy grandes, pero para 
mover una dislocación es mucho más fácil. 
Los mecanismos de deformación de IN718 son diferentes, para diferentes temperaturas. 
A baja temperatura, la deformación está dominada por el maclado, mientras que para las 
altas temperaturas que está dominado por el deslizamiento [24, 31]. 
3.1.1 Sistema de deslizamiento 
En la mayoría de los materiales, la deformación plástica se produce por el deslizamiento 
de ciertos planos cristalográficos, los llamados planos de deslizamiento. Estas dislocaciones 
se mueven con facilidad en estos planos, ya que son compactadas por el arreglo 
cristalográfico de los átomos de tipo compacto (CP) y estas dislocaciones se encuentran 
relativamente lejos unas de otras. La  
Figura 3.1.1 muestra los planos cristalográficos A y B, el deslizamiento es más fácil de 
lograr a lo largo de los planos A, ya que tienen un arreglo compacto (CP) y las 





Figura 3.1.1. Planos de deslizamiento para la IN 718 [31] 
Las dislocaciones en los planos de deslizamiento suelen moverse en ciertas direcciones 
llamada direcciones de deslizamiento. Estas direcciones de deslizamiento también son de 
un arreglo CP. La combinación de un plano de deslizamiento y una dirección de 
deslizamiento se denomina sistema de deslizamiento. En el caso del níquel, con su 
estructura  FCC, el deslizamiento es a lo largo de los planos CP {111} y en la dirección CP 
<110>, ver  
Figura 3.1.2 [31, 32]. 
 
Figura 3.1.2 a) Planos {111} y b) direcciones <110> de deslizamiento en la celda unitaria [32] 
3.1.2 Maclado 
Un límite de macla, es un tipo especial de límite de grano a través de la cual hay una 
específica simetría de espejo en la red cristalográfica, es decir, los átomos de un lado de la 




Figura 3.1.3. La región de material entre estos límites se denomina macla (twin, en 
inglés). Las maclas se generan por deslizamientos atómicos producidos al aplicar fuerzas 
mecánicas cortantes y también durante los tratamientos térmicos de recocido después de la 
deformación. El maclado se produce en un plano cristalográfico definido y en una dirección 
específica, los cuales dependen de la estructura cristalina. Las maclas de recocido se 
encuentran típicamente en los metales que tienen la estructura cristalina de la FCC, 
mientras que las maclas mecánicas se observan en los metales BCC y HCP [24, 32]. 
 





4 Comportamiento en la deformación en caliente 
A temperaturas homologas por encima de 0.4 de la temperatura de fusión de los cristales 
(Tm), la deformación plástica es fuertemente influenciada por los procesos activados 
térmicamente, donde el flujo de esfuerzos se vuelve dependiente de la temperatura y de la 
velocidad de deformación (viscoplástico). Los procesos involucrados son en su mayoría 
controlados por la difusión atómica local, dando lugar a una fuerte recuperación dinámica 
de la subestructura de dislocaciones, así como, las dislocaciones que son continuamente 
aniquiladas durante la deformación por los mecanismos de escalonamiento y de planos de 
deslizamiento transversales. 
Para muchos metales austeníticos ó que presentan un arreglo cristalográfico FCC de bajo 
o medio nivel de energía de falla de apilamiento (SFE, en inglés) como la IN718, la tasa de 
recuperación dinámica es limitada, incluso a temperaturas elevadas debido al mecanismo 
estándar de la aniquilación por los planos de deslizamiento transversales que se ve 
obstaculizada por la incapacidad de las dislocaciones disociadas de evitar los obstáculos 
locales al cruzar escapando de su plano de deslizamiento, por lo tanto, el flujo de esfuerzos 
aumenta de manera significativa y la densidad de dislocaciones logran valores donde la 
recristalización puede ocurrir durante la deformación plástica en caliente.  
Durante el flujo plástico los límites de los sub-granos (a diferencia de los límites de 
grano) son continuamente aniquilados por los procesos de crecimiento y reemplazados por 
otros nuevos a través de la poligonización dinámica de las dislocaciones libres, por lo que 
su tamaño medio y su forma equiaxial se mantienen constantes durante deformaciones muy 
grandes. La capacidad de reorganizarse de los sub-granos debido a dislocaciones, bajo 
esfuerzos para mantener una estructura de deformación constante, es una característica 
fundamental del comportamiento dinámico de la recuperación de metales de alto SFE 





4.1 Fenómeno de recristalización y crecimiento de grano 
La recuperación en los metales y las aleaciones, por lo general, antecede al fenómeno de 
recristalización, durante la recuperación, una parte de la energía interna almacenada como 
energía de deformación es liberada debido al movimiento de dislocaciones, esto ocurre 
como resultado del aumento de la difusión atómica a temperaturas elevadas. También se 
produce alguna reducción en el número de dislocaciones y las configuraciones de 
dislocaciones tienden a adoptar bajas energías de deformación de la red [32]. 
La recuperación puede ser estática o dinámica y su diferencia radica principalmente, si 
al momento en que ocurre la recuperación existe una fuerza externa aplicada o no, sin 
embargo, el aumento de la temperatura es necesario en ambos casos. La Figura 4.1.1 
muestra las diferentes etapas del endurecimiento y de la recuperación dinámica [20]. 
Figura 4.1.1. Diferentes etapas del endurecimiento y de la recuperación dinámica: a) generación de dislocaciones, 
b) formación de celdas, c) aniquilación de dislocaciones dentro de las celdas, d) formación de sub-granos, e) y su 
crecimiento [20]. 
Aún después de la recuperación, los granos están todavía en un estado de alta energía de 
deformación. La recristalización ocurre debido a la nucleación y crecimiento de nuevos 
granos equiaxiales libres de deformación que contienen baja densidad de dislocaciones, lo 
cual es una característica de la condición del material antes de ser deformado.  
La fuerza motriz para producir esta nueva estructura de granos es la diferencia de 
energía interna entre el material deformado y el no deformado, cuando se calienta el 
material por encima de la temperatura de recristalización, una rápida recuperación elimina 
los esfuerzos residuales, produciendo una estructura de dislocación poligonizada. En este 
momento ocurre la nucleación de nuevos granos pequeños en los bordes de la celda de la 
estructura poligonizada, eliminando la mayoría de las dislocaciones. Dado que se ha 
reducido de manera significativa el número de dislocaciones, el material baja su resistencia 




La recristalización es un proceso cuya extensión depende tanto del tiempo como de la 
temperatura. El grado (o fracción) de recristalización aumenta con el tiempo, la influencia 
de la temperatura se muestra en la  
Figura 4.1.2 la cual representa gráficamente la resistencia a la tensión y la ductilidad de 
un latón en función de la temperatura y para un tratamiento fijo de una hora. La estructura 
de los granos que se encuentra en las diferentes etapas del proceso también se representa en 
forma esquemática. [20, 32, 34]. 
 
Figura 4.1.2. Influencia de la temperatura de recocido sobre la resistencia a la tensión y sobre la ductilidad de 
un latón. Se representa el tamaño de grano en función de la temperatura. Estructura del grano durante la 
recuperación, recristalización y crecimiento del grano [32] 
El comportamiento de recristalización para una determinada aleación se suele 




recristalización ocurre en exactamente 1 hora. Generalmente esta temperatura, se sitúa entre 
un tercio y la mitad de la temperatura absoluta de fusión del metal o aleación y depende 
tanto del trabajo previo de deformación y la pureza de la aleación. 
La recristalización ocurre de forma más rápida en metales que en aleaciones. El hecho 
de alear aumenta la temperatura de recristalización algunas veces de forma sustancial. Para 
metales puros la temperatura de recristalización normalmente es 0.3 Tm y en algunas 
aleaciones puede llegar hasta 0.7 Tm o más. Las operaciones de trabajo en caliente de las 
aleaciones a menudo se realizan a temperaturas superiores a la temperatura de 
recristalizacíon, donde el material permanece relativamente blando y dúctil durante la 
deformación debido a que no endurece por deformación de manera que suele alcanzar 
grandes deformaciones. 
Después que ha terminado la recristalización, los granos libres de deformación 
continúan creciendo si el material es dejado a la temperatura elevada, este fenómeno se 
denomina crecimiento de grano. El crecimiento de grano, no está necesariamente precedido 
por la restauración y recristalización, y puede ocurrir en todo los materiales cristalinos. A 
medida que el grano crece en tamaño, el área total del límite de grano disminuye, 
produciendo una reducción en la energía total; esta es la fuerza motriz para el crecimiento 
de grano, así, el crecimiento de los granos implica el desplazamiento de los limites de 
grano, permitiendo que algunos granos crezcan a costa de otros. 
En este caso los átomos se difunden a través de los límites de grano como se muestra en 
la  
Figura 4.1.3 y en consecuencia, el crecimiento de los granos está relacionado con la 
energía de activación necesaria para que un átomo salte a través del límite de grano. Altas 






Figura 4.1.3. Representación esquemática del crecimiento de granos por medio de difusión atómica [18] 
4.1.1 Recristalización dinámica 
La recristalización dinámica consiste en la nucleación de nuevos granos que permite 
eliminar una parte de las dislocaciones generadas en la etapa de deformación y 
recuperación en caliente. Para que la nucleación durante recristalización dinámica tenga un 
lugar durante la deformación, es necesario una diferencia de densidad crítica de 
dislocaciones a través de la interfaz entre el núcleo y el material que lo rodea [36]. 
El comportamiento en caliente se puede reflejar en las curvas de esfuerzo-deformación 
por medio de un ensayo de compresión a altas temperaturas, como muestra la Figura 4.1.4, 
donde se pueden observar tres zonas:  
 Zona de endurecimiento y recuperación (restauración) 
 Etapa de transición donde se observa una caída debido a la recristalización dinámica 





Figura 4.1.4. Representación esquemática de la recristalización dinámica en diferentes condiciones de deformación 
[20] 
El inicio de la recristalización dinámica necesita un tiempo de incubación antes de que 
su efecto ablandador marque la caída de tensión observada en la Figura 4.1.4, la etapa de 
transición está acompañada de una disminución de la densidad de dislocaciones. El tipo de 
recristalización pico único o pico múltiple depende de las condiciones de trabajo, al 
aumentar la temperatura, la curva de pico simple se transforma en una de pico múltiple y el 
mismo cambio se observa al disminuir la velocidad de deformación. 
4.1.2 Recristalización metadinámica 
La recristalización metadinámica (MDRX) se define como un proceso de 
recristalización estática (SRX) sin un tiempo de incubación y los núcleos se forman en el 
proceso de recristalización dinámica (DRX) anterior, porque no hay restricción en el 
crecimiento de grano debido a una deformación concurrente en el fenómeno MDRX.  
Los granos recristalizados producido por este fenómeno son más grandes que las que se 
encuentran después de DRX. Además, las características de las microestructuras 
metadinámicamente recristalizadas son similares a las que se encuentran después de la 
recristalización estática (SRX). Los cambios microestructurales en MDRX se pueden 




 La recristalización metadinámica se lleva a cabo a partir de los núcleos 
dinámicamentere cristalizados formados durante DRX anteriormente. Los núcleos 
crecen rápidamente porque no hay deformación concurrente. 
 Al mismo tiempo, el crecimiento de granos recristalizados dinámicamente (con un 
gradiente de densidad de dislocaciones) son sometidos a recuperación metadinámica 
ó crecimiento del grano, de acuerdo con el gradiente de densidad de dislocaciones 
local. En el caso decrecimiento de grano, rodeado por los núcleos, la recuperación 
metadinámica se lleva a cabo, este mecanismo no da lugar a la nucleación y 
crecimiento y por lo tanto no contribuyen a los cambios en la microestructura. Sin 
embargo, en los casos en que los granos están creciendo junto a una completa región 
endurecida por trabajo, que tiene una mayor densidad de dislocaciones, los granos en 
crecimiento, continuarán creciendo durante el período de reposo sin deformación. En 
este caso, porque no hay deformación simultánea, la tasa de crecimiento es mayor y 
por lo tanto, da como resultado unos granos más grandes. 
 Los granos totalmente endurecidos por trabajo son consumidos por el crecimiento de 
los granos adyacentes y la recuperación metadinámica o estática se lleva a cabo en 
estos granos. Con un período de tiempo prolongado, la  SRX puede ocurrir en los 
granos totalmente endurecidos por trabajo [36]. 
4.1.3 Recristalización estática  
La recristalización estática (SRX) comúnmente se debe a un tratamiento térmico de 
recocido efectuado habitualmente después de un trabajo de deformación plástica en frio. El 
proceso de la recristalización estática sigue los pasos de: deformación en frio, recuperación, 
nucleación, recristalización y crecimiento de grano mencionados con anterioridad, la Figura 





Figura 4.1.5 Efecto de la temperatura de recocido sobre la microestructura de metales trabajados en frio: a) 
trabajado en frio, b) después de la recuperación, c) después de la recristalizacion y d) después del crecimiento de 
grano [24] 
La nucleación y el crecimiento de grano son dos pasos principales para la variación de la 
microestructura en la SRX resultante de un tratamiento de recocido después de una 
deformación en frio. Por otra parte, durante un proceso de deformación en caliente, la DRX 
aparece a través de la nucleación y crecimiento de los granos, que también da lugar al 
refinamiento de granos. Sin embargo, en el período de reposo después de la deformación en 
caliente, dos tipos de procesos de variación de la microestructuras se pueden encontrar. 
Uno de ellos es un proceso similar a la SRX clásica que se produce en una aleación con 
deformación en frío. Algunos nuevos núcleos de grano se forman y crecen en la aleación 
deformada, esto también se llama la recristalización estática. De otra manera, el otro 
proceso es de crecimiento continuo de los granos dinámicamente recristalizados, que se 
llama recristalización metadinámica.  
En general, tanto la MDRX como la SRX ocurren a temperaturas elevadas en aleaciones 
deformadas en caliente, durante el periodo de reposo, que da como resultado el 
refinamiento o engrosamiento de grano, dependiendo el número de nuevos núcleos y del 
tiempo de reposo a la misma temperatura. 
Si el número de núcleos es limitado y el tiempo de reposo es lo suficientemente basto, la 
MDRX será el principal proceso y se obtendrán granos gruesos. A la inversa, si hay 
formación de varios nuevos núcleos de grano y el tiempo de reposo es corto, la SRX será el 
principal proceso y se obtendrá un refinamiento en el grano. 
La recristalización en la IN 718 después de la deformación en caliente y del periodo de 




grano incrementa durante el periodo de reposo después de la deformación en caliente, por 
lo tanto, MDRX es el proceso principal de las variaciones microestructurales de la IN718 
[37]. 
4.1.4 Crecimiento de grano anormal (granos ALA) 
El crecimiento anormal de grano (también llamado como el crecimiento exagerado de 
grano) es un tipo de engrosamiento de microestructura que algunos (o pocos) granos 
grandes crecen inusualmente rápido en una matriz de grano fino con una velocidad de 
crecimiento muy lenta. También ha sido denominado crecimiento exagerado de grano o 
engrosamiento de grano. 
Durante el crecimiento anormal de grano, que es un proceso discontinuo, unos pocos 
granos en la microestructura crecen y consumen la matriz de pequeños granos. El 
crecimiento anormal de grano es el resultado de la migración de interfaces a velocidades 
locales muy altas. 
Se reconocen tres factores principales que pueden resultar en crecimiento anormal de 
grano: 
 La presencia de distribuciones especiales de partículas de fases secundarias que 
actúan como inhibidores del crecimiento normal en la mayoría de los granos del 
material, excepto en algunos granos especiales.  
 La existencia de granos con orientaciones de crecimiento preferenciales.  
 La anisotropía de la energía de límites de grano en materiales con espesores 





5 Antecedentes, una visión general del Delta procesado (DP718) 
5.1 Minigrain 
El DP718, es derivado directamente de un proceso llamado “εinigrain”, que fue 
presentado y patentado por Edgar Brown y Raymond C. Boettner en la década de los 
70´s. Este proceso fue desarrollado como un método para proveer mejoramiento en la 
resistencia a la fatiga en las aleaciones forjadas base níquel para componentes de turbina de 
gas de temperatura intermedia. El proceso es aplicable a las aleaciones base níquel como la 
inconel 718, utiliza técnicas de proceso termomecánico para desarrollar una dispersión 
uniforme esferoidal de los precipitados de Ni3Nb  a través de la estructura de la aleación. 
El crecimiento de grano durante el tratamiento térmico de recristalización subsecuente es 
minimizado por la dispersión de esta fase, proveyendo un grano muy fino de tamaño 
ASTM 10-13. La secuencia del proceso para el Minigrain consiste en una serie de 
reducciones y tratamientos térmicos; un ejemplo presentado por E. E. Brown, R. C. 
Boettner, and D. L. Ruckle [11] se muestra a continuación. 
Un lingote de 12” de diámetro con un tamaño de grano 4-5 ASTM tuvo una reducción 
de 4:1 a 1900°F (1037°C) hasta 6” con un tamaño de grano de 5-6ASTM, posteriormente 
un tratamiento térmico de 1650°F(898°C) por 8h para precipitar la estructura 
Windmastattën Ni3Nb , seguido de una última reducción 4:1 a 1800°F(982°C) hasta 3”, la 
estructura final de la matriz no recristalizada consiste en  una dispersión uniforme 
esferoidal de la fase precipitada Ni3Nb . Un tratamiento térmico de recristalización de 
1775°F(968°C) por 1h transforma la estructura trabajada a un tamaño de grano uniforme 
12-13 ASTM, secciones del lingote final de 3” fueron sometidos a tratamientos térmicos de 
solubilizado de 1850°F (1010°C) y 1900°F (1037°C)con un resultado de 5 y 2 
ASTMrespectivamente, seguido de un tratamiento de envejecido de 1325°F (718°C)/8h FC 
100°F(37°C)/h hasta 1150°F (621°C) + 1150°F (621°C)8h AC, para darle total dureza. La  





Figura 5.1.1. Representación esquemática del proceso "Minigrain" [11] 
Después del proceso completo se reportaron que las propiedades como tensión, fatiga de 
alto y bajo ciclo del material procesado por las condiciones de Minigrain fueron mejoradas 
dramáticamente en comparación con el proceso convencional. Se observó una degradación 
en las propiedades de termofluencia en el rango de temperatura de 1200°F  (648°C) -
1300°F (704°C) aunque ocurren mejoras a 1100°F (593°C). 
Aunque la capacidad de la producción para el proceso de Minigrain ha establecido las 
bajas temperaturas de procesamiento requeridos, ofrece desventaja desde el punto de vista 
de las presiones de forja de alta y el aumento de desgaste de los dados. 
Las modificaciones en la aleación destinadas a aumentar la temperatura de 
solubilización Ni3Nb , parecen ofrecer aumento de las temperaturas de procesamiento 
para aliviar este problema con las mejoras que se acompañan en las propiedades mecánicas. 
La  
Figura 5.1.2 muestra las imágenes metalográficas del material durante tres etapas del 
proceso; antes del tratamiento térmico (izquierda), después del tratamiento térmico (centro) 






Figura 5.1.2 Extrución de la IN178 en tres etapas, antes del TT (izquierda) a 100X, después del TT (centro) a 
500X y después del proceso completo Minigrain (derecha) 1000X [11] 
T. Banik et. al. en 1991, investigaron la combinación del proceso Minigrain en una 
aleación 718 con un bajo contenido de carbono [12], donde se utilizó el proceso Minigrain 
original que consiste en precipitar la fase delta en lingotes vaciados antes de su reducción, 
la reducción se lleva a cabo cerca de delta  solvus y los precipitados son utilizados para 
fijar los límites de grano durante la deformación y limitan el tamaño de grano en el inter 
espaciado de los precipitados. Durante la reducción, delta  en forma de agujas fue 
particionado efectivamente, esferodizado y dispersado, tal que los problemas asociados con 
los precipitados como la sensibilidad a la grieta, rotura y fatiga de bajo ciclo fueron 
evitados. 
En este trabajo los autores evaluaron dos aleaciones 718, una con el proceso de 
fabricación UDIMET estándar y la otra con ultra bajo carbono, 0.033 y 0.006 contenido de 
carbono respectivamente. La conversión estándar para grano fino consiste en reducir un 
lingote inicial a una temperatura de trabajo por encima de la temperatura de delta solvus y 
cerca de delta solvus para grano fino, un rolado subsecuente es programado para realizar el 
refinamiento microestructural inicial, para obtener una barra con un diámetro final. Las 
operaciones de la conversión para el proceso de grano ultra fino es similar al proceso de 
conversión estándar en la etapa de trabajo, previamente a la operación de prensado final, el 
lingote fue tratado térmicamente para precipitar la fase secundaria delta en forma de agujas. 
El ciclo de tratamiento térmico se probó en muestras antes de exponer el lingote. Las 
imágenes metalográficas obtenidas de los lingotes con un proceso estándar y de grano ultra 






Figura 5.1.3. Refinamiento de grano estándar de lingote (izquierda) y condición de sobre-envejecido de fase 
delta  [12] 
El tratamiento térmico estándar para la aleación 718 el cual provee un balance de 
resistencia y ductilidad a altas temperaturas fue; Solubilizado; 1775°F (968°C) /1 H/ OQ y 
Precipitación; 1350°F/ (732°C) /8 H /FC 100°F/1H -1150 (621°C)/8 H/AC 
Después de la precipitación, el lingote se forja a temperaturas 28°C por debajo de delta 
solvus aproximadamente, con el fin de retener los precipitados para un refinamiento 
microestructural y restringir el engrosamiento de los granos en los recalentamientos entre 
operaciones. El proceso estándar y de grano ultra fino se muestra en la  
Figura 5.1.4. 
 
Figura 5.1.4. Límites de delta  solvus, temperatura del proceso de grano ultra fino [12] 
El refinamiento microestructural adicional obtenido con la secuencia del proceso de 




térmicamente, el proceso estándar de refinamiento de grano limita el tamaño de grano de 
ASTM 8 ALA 6, mientras que el proceso de grano ultra fino produce un tamaño de grano 
de ASTM 12-14 con una substancial cantidad de delta globular. El refinamiento 
microestructural fue similar tanto en la composición estándar como en la de bajo carbono 
como se observa en la  
Figura 5.1.5. 
 
Figura 5.1.5. Refinamiento microestructural, proceso estándar (izquierda) y proceso de grano ultra fino 
(derecha) [12] 
El proceso “ultra fine grain” incorporando el uso de la fase delta para el control de 
crecimiento de grano puede ser utilizado efectivamente en la producción de barras con 
grano ultra fino para la aplicación en ejes de turbinas. 
En 1997, C.A. Petri, T. Deragon y F.A. Schweizer [13], centraron su investigación en 
un proceso de forja isotérmico a bajas velocidades de deformación llamado “Gatorazing 
TM” comúnmente usado en superaleaciones de metalurgia de polvos, es un proceso 
isotérmico de forja a baja velocidad de deformación que utiliza las tensiones de flujo más 
bajas asociados con los materiales de grano muy fino. El propósito principal de su trabajo 
fue determinar si una aleación UDIMET 718 con un proceso de grano ultra fino es 
susceptible al proceso Gatorazing TM. 
El material Udimet 718 utilizado fue producido mediante el proceso VIM+ESR+VAR. 




tratamiento térmico intermedio para promover la precipitación de la fase delta y las 
operaciones subsecuentes de conversión a una temperatura por debajo de delta solvus para 
desarrollar una microestuctura ultra fina, con un lingote de 19cm de diámetro y un tamaño 
de grano de ASTM 12 en la orilla del lingote y ASTM 9 en el centro. La microestructura 
del lingote consiste en una matriz uniforme con delta esferoidal en los límites de grano 
como se aprecia en la  
Figura 5.1.6. 
 
Figura 5.1.6. Orilla del lingote ASTM 12.2 (izquierda), radio medio ASTM 10.3 (centro) y centro del lingote 
(derecha) [13] 
Se realizaron pruebas de tensión y compresión, las pruebas de tensión fueron a velocidad 
controlada. Unas muestras a una sola velocidad y otras con pasos intermedios de 






Figura 5.1.7. Curvas representativas de Esfuerzo-Deformación verdaderos de dos pruebas realizadas para el 
lingote con grano ultra fino UDIMET 718 [13] 
Las microestructuras evaluadas después de la prueba de deformación por tensión-
velocidad-controlada presentan un tamaño de grano uniforme con una fase delta esferoidal 
secundaria como se muestra en la Figura 5.1.8. El tamaño de grano se evaluó en las 
muestras de tensión ligeramente por encima de la zona roscada. Una pequeña cantidad de 
crecimiento de grano es evidente en la aleación de grano ultra fino 718 con un aumento en 
la temperatura de ensayo en las velocidades de deformación más bajas de 0.005 a 0.01 s-1. 
En general, el tamaño de grano del lingote se mantuvo para temperaturas por debajo de 
delta solvus (996°C). A una temperatura por encima del delta solvus, es producido un 





Figura 5.1.8. Grano ultra fino UDIMET 718 con fase  en límites de grano en las probetas ensayadas a tensión 
a las temperaturas indicadas [13] 
Las probetas de compresión (2,54 cm de diámetro X 7,62 cm de largo) fueron 
maquinadas partir del diámetro exterior, a mediados de radio y del centro del lingote. Se 
llevaron a cabo ensayos de forja isotérmicas. Las muestras se forjaron a un espesor final de 
1.27 cm (reducción del 83% en el espesor) en intervalos de 4°C (25°F) entre 954°C y 1010 
°C y a velocidades de deformación de 0.05 a 0.1 s-1. 
Después de los ensayos iniciales, varios ensayos se realizaron a 996 ° C utilizando una 
deformación de dos pasos, primero la forja a una velocidad de deformación de 0.05 min-1 a 
la reducción de 50%, seguido por la forja en 0.1 min-1 hasta alcanzar 83%. Los segmentos 
de cada forjado se evaluaron metalográficamente en la condición de forjado. Los segmentos 
fueron procesados a través de tratamientos térmicos solución de 954°C, 982°C y 1004°C 
durante 1 hora, seguido de un enfriamiento en aire y su evaluación metalográfica como se 




Figura 5.1.9.  
 
Figura 5.1.9. Microestructuras de las probetas de compresión en condición de forjado y después de un TT de 
954°C/1Hr/AC [13] 
El tamaño de grano del lingote de la aleación 718 con un procesado Minigrain (norma 
ASTM 11-12) es lo suficientemente fino para reducir suficientemente el flujo del esfuerzo 
por debajo de 100 MPa a temperaturas por debajo de delta solvus (954°C-996°C). Esta 
reducción en el flujo de esfuerzo debe ser suficiente para permitir el proceso Gatorizing TM 
se utilice en la aleación 718 a temperaturas subsolvus. A temperaturas subsolvus (954 °C-
996° C), el proceso Gatorizing TM resulta en recristalización a un tamaño uniforme de 
granos finos. Doble velocidad de deformación Gatorizing TM puede ser utilizado para 
perfeccionar una estructura gruesa de partida y bajar la tensión de flujo para el segundo 
paso usando una velocidad de deformación inicial bajo seguida por una velocidad de 
deformación más alta. 
Los ejemplos del estudio y procesamiento Minigrain en estas investigaciones son un 




el refinamiento de grano en la conversión de lingote-barra y la sensibilidad en procesos 
siguientes de deformación del material con proceso Minigrain [39-41]. 
5.2 Delta procesado (DP718) 
Carlos Ruiz et. al. en 1992 [42], publicaron que el DP718 se deriva del proceso de 
Minigrain original, desarrollado por Brown et. al. [11]. El proceso explota la metalurgia 
única de doble fase de IN718 para facilitar la recristalización, mientras se controla el 
crecimiento de grano. La fase ortorrómbica  precipita durante un tratamiento térmico entre 
” y delta  solvus que resulta en una dispersión uniforme de fase  Windmastattën  en toda 
la matriz. Un procesamiento termomecánico posterior por debajo de  solvus esferoidiza la 
fase  y se recristaliza dinámicamente el material. La presencia de la fase , sin embargo, 
impide el crecimiento del grano que resulta en una microestructura de grano fino uniforme, 
la  
Figura 5.2.1 muestra una presentación gráfica del proceso de delta.  
Se tuvo cuidado para equilibrar el ciclo de precipitación de  con las operaciones de 
reducción de finales. Si la precipitación se realiza demasiado pronto, el exceso de la fase  
se precipita durante las operaciones de reducción posteriores y las propiedades de 
resistencia a la cedencia se reducen. Por el contrario, si el ciclo se realizó demasiado tarde, 
la fase  no se esferoidiza adecuadamente y no se logra recristalización completa del 
material. 
 




En 1994 T. Banik et. al. [43], también investigaron la microestructura del proceso de 
conversión de lingote-barra, donde un lingote de aleación Udimet 718 de 508 mm de 
diámetro, VIM+VAR, se forjó a barra de 140 mm de diámetro. Durante la conversión, el 
lingote se seccionó para permitir el procesamiento de una sección de lingote utilizando 
técnicas de DP718. El lingote exhibió una microestructura uniforme de grano muy fino de 
ASTM 11-12 como se indica en la  
Figura 5.2.2. La práctica estándar de conversión proporciona un tamaño de grano ASTM 
10 con granos gruesos aislados en la superficie del lingote. 
 
Figura 5.2.2. Material con DP718, tamaño de grano más fino que el lingote con grano fino estándar [43] 
Las pruebas de compresión en caliente se realizaron en muestras obtenidas directamente 
a partir del material de barra, para proporcionar el flujo de esfuerzo y la respuesta 
microestructural para temperaturas de conversión en el intervalo de 940°C a 1065°C. Se 
utilizaron velocidades de deformación de 1.0 s-1 para simular el rol y secuencia de 
reduccion. La reducción total fue de 50% utilizando una muestra de compresión cilíndrica 
que era de 10 mm de diámetro y 15 mm de altura. 
Las evaluaciones metalográficas sobre las muestras de compresión en caliente de la 
barra con DP718 revelaron un tamaño de grano muy fino uniforme (ASTM 12) a 968°C 
que aumentó de manera uniforme con el aumento de temperaturas de ensayo como se 






Figura 5.2.3. La microestructura de grano fino de la barra fue retenida en los ensayos de compresión a 968°C 
(1 seg-1, 50% de reducción) [43] 
Ambos artículos centraron una parte de su investigación en reducir los costos de 
inventarios, tanto en el tiempo y material dedicado a la evaluación microestructural como 
en el proceso de transformación de lingote-barra. 
Sin embargo, algunos años después se ha retomado la investigación del DP718, 
enfocándose en una caracterización más profunda en la deformación en caliente y no 
solamente en la conversión de lingote-barra. 
Y Whang et. al. [15] en el 2008 reportaron investigaciones relacionadas con el DP718, 
en  donde se estudiaron las características y la recristalización dinámica con base en 
ensayos de compresión a altas temperaturas en un rango de 950˚C-1100˚C, con velocidades 
de deformación de 0.001 a 1s-1. 
La aleación tal como se recibió era una barra con un diámetro de 252mm. Para evaluar el 




y 12 mm de altura se mecanizaron para ensayos de compresión. Todas las muestras se 
tomaron de la mitad del radio de la barra con el fin de minimizar la dispersión de los 
estados iniciales. Las muestras se trataron termicamente primero en 1100°C durante 30 
min, y luego envejecieron a 900°C durante 24 h, seguido de temple al agua. La 
microestructura inicial del material envejecida se da en la  
Figura 5.2.4. La microestructura revela una gran cantidad de la fase  en forma de aguja 
que precipitan a partir de los límites de grano hacia el centro. 
 
Figura 5.2.4 Micrografía óptica del DP718 [15] 
Curvas típicas de esfuerzo-deformación verdadero del DP718 se obtuvieron a 
temperaturas de deformación de 1000 y 1,100°C con diferentes velocidades de deformación 
10-3 a 1s-1 se aprecian en la  
Figura 5.2.5. Se puede observar que las curvas de flujo exhiben un rápido aumento a un 
pico a una deformación crítica, seguido por el flujo lento de reblandecimiento sin importar 
la temperatura de deformación. El flujo de esfuerzo estable se obtiene a tasas de 
deformación bajas y altas temperaturas. Estas características de las curvas de flujo para 
DP718 corresponden a las de las aleaciones con baja energía de falla de apilamiento, lo que 
implica la aparición del fenómeno de DRX durante la deformación en caliente. La variación 
del esfuerzo con la deformación se puede atribuir al efecto combinado de trabajo de 
endurecimiento y ablandamiento dinámico. El flujo de esfuerzo aumenta al aumentar la 





Figura 5.2.5. Curvas típicas esfuerzo-deformación para DP718 bajo diferentes velocidades de deformación y 
diferentes temperaturas a) 1000°C y b) 1100°C [15] 
Se puede observar a que las curvas correspondientes a velocidades de deformación más 
altos muestran algunas oscilaciones irregulares en el estrés. Las oscilaciones de flujo no 
deben atribuirse a DRX, ya que incluso se producen durante la etapa de endurecimiento de 
trabajo, y aún así se requiere por lo tanto, la discusión detallada. 
La Figura 5.2.6 y la Figura 5.2.7 muestran las metalografías a diferentes temperaturas y 
velocidades de deformación, donde resaltan las microestructuras con parcial y total 
recristalización que es conveniente para el trabajo en caliente, a 950 y 1000°C 





Figura 5.2.6. Micrografías ópticas de DP18 deformadas a una velocidad de deformación de 0.01s-1 y a las 
temperaturas de a) 950°C y b) 1000°C [15] 
 
Figura 5.2.7.  Micrografías ópticas de DP18 deformadas a una velocidad de deformación de 0.001s-1 y a las 




Las micrografías de TEM de campo claro de la Figura 5.2.8 exhiben las dislocaciones y 
las fases  en muestras deformadas a 1000°C y 0.01 s-1. Se puede observar que las 
dislocaciones se acumulan en torno a las fases  a baja deformación (a), y la formación de 
subgranos en la vecindad de fases  se observa con el aumento de la deformación (b). Por 
lo tanto, se puede concluir que en el dominio de baja temperatura, la existencia de fases  
en la superaleación delta-procesado 718 puede aumentar la tasa de generación de 
dislocación y de este modo promover la nucleación de DRX. 
 
Figura 5.2.8. Micrografías TEM muestran las dislocaciones y las fases  para el DP718 deformadas a 1000°C y 
una velocidad de deformación de 0.01s-1 con una deformación de a) 0.05 y b) 0.1 [15] 
Nuevamente Y Whang et. al. [17] en el 2011 presentaron una investigación con los 
mismos parámetros de deformación, ahora involucrando el cálculo de la energía de 




electrones retro-dispersados EBSD (se verá en el siguiente capítulo), microscopía óptica 
(OM) y microscopía de transmisión de electrones (TEM). 
Las investigaciones sobre diferentes materiales han demostrado que la deformación en 
caliente es un proceso controlado por la activación térmica. Las gráficas de la relación del 
esfuerzo y la deformación necesarias para conocer el parámetro Z en la Figura 5.2.9, 
muestran las variaciones del esfuerzo de pico (p) con la velocidad de deformación ( ) y 
temperatura de deformación (T). La energía de activación derivada de las gráficas es 467 
kJ/mol. El aumento de la energía de activación para la superaleación 718 está 
estrechamente relacionado con el cambio del mecanismo microestructural por deformación 
en caliente debido a la precipitación de la fase . 
 
Figura 5.2.9. Variaciones de pico de esfuerzo (p) con la velocidad de deformación ( ) y temperatura de 
deformación (T) para DP718, a) -ln , b) ln- ln , d) ln sinh()-(1000/T) [17] 
En las metalografías de la Figura 5.2.10 se muestran las microestructuras de las muestras 
comprimidas a diferentes deformaciones a 1000°C y 10-3 s-1, donde se observa la evolución 
de la fase delta  en forma de aguja larga a la forma de aguja corta o esférica. La flexión en 
forma de aguja de la fase delta  sin una deformación alta se hace evidente, como se ve en 
la figura c. Con la deformación ocurre, la rotación rígida de la fase  en forma de aguja no 
disuelta y luego la fase  se transforma de forma de aguja a forma esférica. La fuerza 





Figura 5.2.10. Microestructuras del DP718 deformadas a 1000°C y 10-3s-1, a) -0.05, b) - 0.5 [17] 
En las micrografías de TEM de campo claro de las muestras deformadas a 1100°C y 10-1 
s-1 en la Figura 5.2.11, se puede observar que en una deformación baja todavía existen 
agujas sin disolver de la fase delta  en la matriz y ya tienen dislocaciones acumuladas 
alrededor de las fases  (a). Con el aumento de la deformación a 0.1, la formación de 
subestructuras de dislocaciones en las proximidades de las fases  no disueltas en forma de 
aguja corta se pueden observar claramente (b). Por lo tanto, la nucleación de partícula 
simulada DRX puede servir como otro mecanismo de DRX para superaleaciones DP718 a 





Figura 5.2.11. Micrografías SEM para DP718 con diferentes deformaciones (1100°C, 10-3s-1), a) -0.05, b) - 0.5 
[17] 
En 2009 H. Y. Zhang et. al. [18] reportaron una investigación de las características de 
DP718 con un trabajo termomecánico a altas temperaturas a 950˚C y una velocidad de 
deformación de 0.005s-1. Para reducir al mínimo la dispersión de la microestructura inicial, 
las muestras se cortaron a partir de un círculo de diámetro exterior. Las muestras fueron 
primero sometidas a un tratamiento de solución a 1040°C durante 45 min, seguido de 
temple al agua. El pico de temperatura de precipitación de fase į en la IN718 es de 
aproximadamente 900°C, para garantizar que sólo la fase į se encuentre en la aleación, las 
muestras fueron envejecidas a 900°C durante 32 h, seguido de temple al agua. La prueba de 
compresión isotérmica se llevó a cabo a temperatura de 950°C y la velocidad de 
deformación de 0.005 s-1 para estudiar las características de deformación de la fase į 




Debido al efecto de la fricción entre los extremos del espécimen y la herramienta (dado), 
la deformación en diferentes zonas de la muestra deformada es diferente. La deformación 
en el centro es más grande, y hay una pequeña zona muerta en cada extremo. El contenido 
de la fase į después de deformado es 5.14% en peso. δo que indica la disolución de la fase 
į durante la deformación. δa microestructura y morfología de la fase į en la zona 
comprendida entre el centro y el extremo se muestran en la Figura 5.2.12, a) y b) 
respectivamente. En esta zona hay una gran cantidad de fase į como aguja y un poco de las 
partículas de fase į esféricas. La Figura 5.2.13 muestra el esquema para la esferoidización 
de la fase į en forma de aguja. 
 
Figura 5.2.12. Microestructura óptica a) y distribución y morfología de la fase  b) en el área entre el centro y 






Figura 5.2.13. Esquema de la esferoidización de la fase  en forma de aguja 
M. Cheng et. al. en el 2012 [16], investigaron la evolución microestructural de la 
IN718, con un DP718, en un periodo de permanencia (tratamiento térmico corto) en un 
rango de 950˚C-1040˚C por 10 y 30 min, después de un trabajo termomecánico a 950˚C y 
una velocidad de deformación de 0.005s-1. La Figura 5.2.14 exhibe la microestructura 
tratada en solución en a) la matriz  y el tamaño de grano promedio es de aproximadamente 
62.5µm. En la b) se observa la microestructura Windmastattën  de la aleación con un 
DP718 que fue tratada a solución a 1040°C durante 45 min y después se envejeció a 900°C 
durante 32 h, es El contenido de fase  inicial de la aleación delta-procesado es 8.14% en 
peso 
 
Figura 5.2.14. Microestructuras de dos IN718 con diferente contenido de fase : (a)Solubilizado, (b) DP718 [16] 
La prueba de compresión isotérmica se llevó a cabo a temperatura de 950°C y la 
velocidad de deformación de 0.005 s-1, las muestras se calentaron a la temperatura de 
ensayo a una velocidad de 5°C/s y se mantuvieron durante 180s, y se ensayaron a una 
deformación real de 0.7. Para conservar la microestructura de deformación, las muestras se 




continuación, las muestras deformadas se trataron con calor a 950, 980, 1010, y 1040°C, 
respectivamente. Y el tiempo de tratamiento de calor fue de 10 y 30 min. Después de 
terminar el tratamiento térmico, las muestras tratadas con calor se templaron con agua 
inmediatamente. El tratamiento térmico se llevó a cabo en el horno de resistencia. Las 
muestras tratadas con calor se seccionaron en paralelo al eje de compresión para el análisis 
de microestructura. La microestructura fue observada por un microscopio óptico (OM). El 
contenido de la fase  se midió por el método cuantitativo de difracción de rayos X (DRX). 
En la Figura 5.2.15, muestra las microestructuras de aleación tratada a solución y la 
aleación delta-procesada después de la deformación a una temperatura de 950°C y una 
velocidad de deformación de 0,005 s-1 y la deformación ingenieril de 0.7, (a) y (b) 
respectivamente. La recristalización dinámica se produce durante la deformación en 
caliente de dos aleaciones con diferentes contenidos iniciales de la fase , pero la 
recristalización procede inadecuadamente. Los tamaños de granos recristalizados de la 
aleación tratada a solución y aleación de delta-procesado son 3.58 y 2.33 µm, 
respectivamente. Además, durante la deformación en caliente de la aleación de delta-
procesado, la fase  en forma de aguja se esferoidiza y se transfiere a las partículas de la 
fase  esféricas. 
 
Figura 5.2.15. Microestructuras de dos IN718 con diferente contenido inicial de fase  después de la 
deformación a una temperatura de 950°C, una velocidad de deformación de 0.005s-1 y una deformación de 0.7: 
(a)Solubilizado, (b) DP718 [16] 
La gráfica de la Figura 5.2.16 muestra el tamaño medio de grano de la aleación tratada a 
solución y la aleación de DP178 después de la deformación a una temperatura de 950°C y 




un tratamiento térmico a diferentes condiciones. Bajo el mismo tratamiento térmico 
después de trabajo en caliente, el tamaño de grano de la aleación DP718 es más pequeña 
que la de la aleación tratada a solución, lo que indica que el efecto pinning de la fase  de 
límite de grano puede restringir el crecimiento de los granos durante el periodo de 
calentamiento. 
 
Figura 5.2.16. Tamaño de grano promedio de la aleación solubilizada y DP718 despues de la deformación a 
950°C, velocidad de deformación de 0.005s-1 y una deformación de 0.7 y sujetas a un tratamiento a diferentes 
condiciones [16] 
S.A. Nalawade et. al. [44] en 2010 Investigaron el fenómeno de precipitación de las 
fases γ’ y γ” en la IN718 con DP718, vía ensayos de tensión a altas temperaturas y 
obtuvieron sus características por medio de microscopía óptica (OM), microscopía 
electrónica de barrido (SEM) y microscopía electrónica de transmisión (TEM). 
Las muestras de tensión planas de dimensiones de de 1.5 mm x 4.0 mm x 12.6 mm se 
prepararon a partir de aleación de laminado en frío. Las muestras selladas en cápsulas de 
sílice bajo una atmósfera de helio fueron tratadas a solución a 1100°C durante 1 h para 
disolver todas las fases intermetálicas y se templaron en agua. Las muestras tratadas en 
solución fueron envejecidas a 900°C durante 100 h para precipitar la fracción de volumen 
máximo de la fase . Las muestras DP718 fueron ensayadas a tensión hasta rotura a una 
velocidad de deformación de 6.5x10-5s-1 y en el intervalo de temperatura de 200-700°C. 
Todas las muestras exhibieron un 40% alargamiento total aproximadamente hasta la falla y 
el tiempo empleado por la muestra a la temperatura de ensayo fue de 100 min. La 




microscopía óptica, electrónica de barrido y microscopía electrónica de transmisión, como 
lo muestra la Figura 5.2.17.  
 
Figura 5.2.17. Microestructuras representativas de DP718: (a) Óptico, (b) SEM y (c) TEM, patrón SAD de eje 
de zona  correspondientes a la fase  (1 1 0) [44] 
Las muestras DP718 deformadas a la fractura a temperaturas de prueba por debajo de 
600°C, revelaron una alta densidad de dislocaciones confinadas dentro de las bandas en la 
región de la matriz entre las partículas de  como se puede ver en Figura 5.2.18 (a), también 
se observó actividad de dislocaciones dentro de la fase . Sin embargo, la precipitación de 
cualquiera de las fases ’ y ” no se observó en la región de la matriz entre partículas de . 
Esto se evidenció por la ausencia de reflexiones de super-red correspondientes a las dos 
fases en el Patrón de Difracción de Área Seleccionada (SAD en inglés) tomado de las 
regiones de la matriz. Véase la Figura 5.2.18 (b). 
 
Figura 5.2.18. Microestructura de DP718 deformada a 500°C, (a) Campo Claro (BF en inglés), muestra una 





La Figura 5.2.19 (a) muestra la microestructura en la temperatura de ensayo de 600°C, 
además de la alta densidad de dislocaciones generadas debido a la deformación en la 
matriz, el patrón de eje de zona SAD [1 1 2], tomada de la región entre las partículas , 
mostraron reflexiones de super-red en posiciones específicas (Figura 5.2.19 b). Estas 
reflexiones de super-red podrían corresponder a las ’, ” y/o  como se muestra en los 
patrones de difracción simulados dados en la Figura 5.2.19 (c-e), respectivamente. El 
campo oscuro de formación de imágenes con reflexión (-10 1/2)  (que se muestra por un 
recuadro de puntos en la Figura 5.2.19 (b) reveló sólo una partícula  con un contraste 
brillante (Figura 5.2.19 f), mientras que la imagen de campo oscuro (DF en inglés), muestra 
la reflexión (-110) (que se aprecia mediante un círculo de puntos en la Figura 5.2.19 b) 
iluminó partículas finas distribuidas uniformemente en la matriz, además de la fase  
(Figura 5.2.19 g). Estas observaciones sugirieron que las reflexiones de superred (-110) y 
posiciones equivalentes corresponden a las fases ’ y . 
 
Figura 5.2.19. Microestructura de DP718 a 600°C. (a) Imagen BF; (b) Patrón SAD [1 1 2] correspondiente a 
(a); (c), (d) y (e) son llaves de patrón SAD en (b) para las fases ´, ” y  respectivamente; (f) imagen con reflexión 
(1 ½ 0) revela solo un precipitado ; (g) imagen DF con reflexión (1 1 0) revela precipitados de  y ’; (h) SAD 




Como se observa se han desarrollado diferentes líneas de investigación basadas en el 
DP718 y se han obtenido resultados que sugieren encontrar un lugar en la resolución y 
respuesta a diferente aplicaciones industriales, sobre todo en el control de la 
microestructura en los procesos de forja industrial. Véase [19, 45-60] para mayores 
referencias acerca del DP718 y el comportamiento de precipitación de la fase  en la 





6 Técnica de caracterización difracción de electrones retro-dispersados 
(EBSD) 
La técnica EBSD, también conocida como Electron Back-Sccatering Patterns (EBSP), 
Back-Sccatering Kikuchi Patterns (BEKP) o Wide Angle Kikuchi Patterns (WEKP) es 
relativamente reciente, la primera observación de un patrón de difracción en el modo de 
retro-dispersión se informó en 1928 por Nishikawa y Kikuchi en el mismo volumen que se 
examinaron los patrones de microscopía electrónica de transmisión (TEM), Nishikawa y 
Kikuchi colocaron una película de grabación para capturar el patrón en la transmisión y 
luego se colocó una película en la parte delantera de la muestra de manera que se obtuvo 
una imagen de electrones retro-dispersados [61,62].  
EBSD comenzó a desarrollarse hasta principios de los años 50´s por el investigador 
Alam Blackman. Posteriormente esta teoría fue confirmada por Venables y Harland en 
1973 en el estudio de la cristalografía en los materiales. En 1980, Dingley, Wright, Adams 
y Schwarzer, automatizaron el análisis de patrones EBSD para determinar la orientación 
cristalina presente en los granos de un material. Sin embargo, no fue sino hasta principios 
de 1990 que esta técnica comenzó a utilizarse ampliamente dándose así un incremento 
exponencial en el número de publicaciones científicas que hacen alusión al uso de dicha 
técnica [63, 66]. 
La técnica EBSD se utiliza para estudiar aspectos relacionados con la cristalografía de 
los materiales tanto monocristalinos como policristalinos. Entre los aspectos más relevantes 
que pueden ser calculados por esta técnica se encuentran la textura (orientación cristalina 
preferencial grano a grano), las funciones de distribución de orientación, el tamaño 
promedio y la distribución del tamaño de grano, el tipo y cantidad de fases (que incluyen 
partículas de precipitados), desorientación entre dos o más granos, etc., todo esto con 
resolución hasta de 50 nm [61].  
6.1 Introducción a la técnica EBSD 
La técnica EBSD se basa en el análisis de patrones de difracción conocidos como líneas, 




reticular de la red cristalina en la región del material analizado. Los patrones EBSD se 
generan en una pantalla de fósforo por difracción de retro-dispersión de un haz de 
electrones de alta energía estacionaria, cuando la superficie de un volumen de 
aproximadamente 20nm de profundidad en el material de estudio es impactada. Estos 
electrones interactúan con los átomos ubicados en los planos atómicos favorecidos por ley 
de Bragg, haciendo que muchos de ellos sufran difracción.  
El rasgo característico de un patrón Kikuchi de retro-dispersión es la disposición regular 
de lineas paralelas brillantes sobre un fondo continuo inclinado, en lugar de una matriz 
regular de puntos de difracción como se genera en el TEM en los patrones SAD de un 
único cristal, como se aprecia en la Figura 6.1.1. Las intersecciones de bandas Kikuchi 
forman ejes importantes y distintas zonas y la información que traen los electrones retro-
dispersados es recogida por un detector especial y analizada para calcular aspectos 
relacionados con la cristalografía del material [61-63].  
 El patrón obtenido refleja la simetría del retículo cristalino 
 El ancho y la intensidad de las bandas están directamente relacionados con el 
espaciado atómico de los planos cristalinos. 
 Los ángulos entre las bandas están directamente relacionados con los ángulos entre 
los planos del retículo cristalino [61, 63]. 
 





Cuando se considera más de una banda de este tipo Kikuchi, los ángulos entre las 
orientaciones normales al plano proyectado corresponden a los ángulos interplanares y la 
anchura angular de una banda de Kikuchi {hkl} es dos veces el ángulo de Bragg  hkl. Por 
lo tanto, la anchura de las bandas está relacionada con el espaciamiento interplanar hkl, 
según la ley de Bragg: 
2 ∗ ݀ℎ݈݇ ∗ ℎ݈݇ = ݊ ∗  
Donde n es el orden de reflexión y  es la longitud de onda del haz de electrones 
incidente, que depende de la tensión de aceleración del SEM. La Figura 6.1.2 muestra un 
patrón de Kikuchi de Cadmio [62]. 
 
Figura 6.1.2. Patron de Kikuchi de Cadmio a 20 keV adquirido por una cámara de video análoga [62] 
EBSD permite la información cristalográfica que se obtiene a partir de pequeños 
volúmenes de material en un SEM, proporciona versatilidad en la orientación de mapeo, 
tipo de cristal y la perfección en una amplia gama de tamaños de paso, por lo que es una 
potente herramienta de caracterización microestructural. Los mapas EBSD se forman 
moviendo una sonda de electrones enfocado de punto por punto a través de una rejilla de 
posiciones en la superficie de una muestra a granel en un SEM. En cada punto, algunos de 
los electrones retro-dispersados a partir de la muestra son recogidos por un detector que 
comprende una pantalla de centelleo junto generalmente por una lente, pero a veces por un 
haz de fibra óptica, a un detector de imágenes sensibles de fotones, típicamente un 
dispositivo cámara de carga acoplada (CCD), para formar un patrón de difracción de 




se mantiene lo suficientemente cerca de la muestra de manera que subtienden un ángulo 
relativamente grande (60 ° a 70 °). 
La muestra es generalmente altamente inclinada (60° a 80°) hacia el detector, como se 
representa esquemáticamente en la Figura 6.1.3, para aumentar la calidad del modelo 
obtenido. Cada patrón se compone de muchas bandas de alta intensidad que se extienden a 
través de la pantalla. Las líneas Kikuchi, a primera vista parecería tener bordes rectos 
paralelos pero de hecho los bordes son ligeramente curvada (como se aprecia en la Figura 
6.1.1) y son la hipérbola formado por la intersección de los conos de difracción Kossel con 
el plano del detector, los centros de los patrones son rectos y marcan las proyecciones sobre 
la pantalla del detector desde el punto como volumen iluminado por el haz de electrones 
incidente de los planos de difracción dentro del cristal, como se ve en la Figura 6.1.2 [64] 
 
Figura 6.1.3. Diagrama esquemático que muestra el montaje experimental para las observaciones EBSD [64] 
Una de las aplicaciones más comunes e importantes de EBSD es la medición del tamaño 
de grano y las diferentes fases, en particular para el control de calidad industrial y 
caracterización de materiales. Esto es debido a su capacidad de no medir sólo de grupos de 
píxeles de una orientación particular, sino también para definir los límites de grano de 




rutinas de software para calcular automáticamente los tamaños de grano con base en el área 
o de intercepción lineal. Sin embargo, esta automatización trae consigo el riesgo habitual de 
aceptar cualquier cantidad producida sin entender los factores que afectan a la precisión del 
resultado [65] 
6.2 Antecedentes EBSD en IN718 
A continuación se citan algunos resultados obtenidos con la técnica EBSD en la IN718 
de diversas investigaciones, a manera de crear un panorama de la directriz seguida antes de 
la actual investigación. 
En el 2004 Jean-Philippe Thomas et.al. y Frank Montheillet [67, 69], Realizaron 
pruebas de deformación en caliente de la IN718 y se llevaron a cabo tanto en torsión y 
compresión uniaxial con el fin de investigar las evoluciones microestructurales de esta 
aleación. Las microestructuras recristalizadas dinámicas y metadinámicas (más a menudo 
parcialmente) obtenidas se caracterizaron mediante la técnica de EBSD. Se prestó especial 
atención a la rotación cristalográfica local del subgranos específicos ya que conduce a la 
nucleación de la mayor parte de los primeros nuevos granos. Generación de límites de 
maclas, y desorientación consecutiva, para la producción de la segunda y más generaciones 
de granos recristalizados, también se estudiaron.  
La caracterización por EBSD de las microestructuras deformes revela la topología típica 
de microestructuras parcialmente recristalizadas, en el que los granos iniciales están 
rodeados de los collares de granos recristalizados como se ve en la Figura Figura 6.2.1. Tal 
topología lleva a suponer que los mecanismos de recristalización de la aleación 718 
pertenecen a la categoría de discontinua (o clásica) recristalización dinámica. Se basa en 
una secuencia de endurecimiento por deformación - almacenamiento de energía - que 





Figura 6.2.1. Mapa EBSD, D0=200µm-980°C 1s-1 =0.7+140s- Torsión [67] 
Sin embargo, al centrarse en los núcleos de grano recristalizado de la IN718, revela que 
aparecen no sólo en los límites de grano iniciales, sino también en el interior de los granos 
deformados (Figura 6.2.2-a). Esto es imposible para la recristalización dinámica 
discontinua, ya que necesita un límite de grano inicial a abultarse para la generación de 
nuevos núcleos (Figura 6.2.2-b). Otro mecanismo de nucleación, que parece ser 
responsable de la nucleación de al menos 90% de los nuevos granos, es por lo tanto 
participante. 
 
Figura 6.2.2 Mapa FEG EBSD, Do = 50µm-980°C 0.01s-1 İ = 0.4 - Límites de compresión uniaxiales en gris 
claro (2°) a negro (≥15°), a: núcleos que aparecieron dentro de un grano inicial, b: núcleo formado por el 
abultamiento de un límite de grano inicial [67] 
Estas observaciones llevan a creer que se produce una forma de recristalización llamada 
recristalización continua, pero de una manera más localizada que la habitual [68]. Se 
observó por primera vez en las aleaciones de aluminio y se basa en una secuencia de 




estas aleaciones, para almacenar dislocaciones geométricamente necesarias (GN) en sub-
límites de grano, desorientarlos progresivamente, y hacer aparecer continuamente nuevas 
fronteras móviles de alto ángulo de sub-límites de grano. Sin embargo, para la IN718, 
afectan a regiones más locales porque la SFE no parece ser lo suficientemente alta como 
para permitir una recuperación eficiente. 
Las maclas están desorientadas por la deformación debido a la activación de diferentes 
sistemas de deslizamiento en los cristales en sus dos lados. Por lo tanto las maclas iniciales 
se transforman progresivamente en límites normales de ángulo alto móviles a través de la 
deformación, la relación de las maclas disminuye en el comienzo de la deformación. Pero el 
aumento se observa en el arranque de la recristalización como se aprecia en la Figura 6.2.3 
En efecto, las maclas se generan debido a la migración de los límites móviles que tiene 
lugar dentro de los granos recristalizados en forma de collar. Estas nuevas maclas también 
se transforman en límites ángulo alto ordinarios por deformación permanente y por lo tanto 
contribuyen en el establecimiento del estado estacionario de la recristalización dinámica. 
 
Figura 6.2.3. Evolución de la fracción de maclas con deformación de torsión a 1030°C 0.01s-1 [67] 
Young-Sang Na et.al. [70] en 2006, investigaron las variaciones dinámicas en 
estructuras de grano y características de límite de grano de aleación de la IN718 durante la 
compresión uniaxial en caliente, así como la relajación de esfuerzo después de la 
compresión y las variaciones en la distribución de los límites en la Red de Sitios 





Se conjeturó a partir de la observación de una disminución suave en las frecuencias de 
los Límites de Ángulo Bajo (LAB en inglés) de las muestras deformadas como se observa 
en la Figura 6.2.4 que la desorientación de ángulo LAB aumentará progresivamente con la 
deformación posterior. La distribución de desorientación de ángulo de las muestras 
comprimidas también puede ser presentada de forma acumulativa, como se muestra en la 
Figura 6.2.5. 
Mientras que las regiones de meseta se observan en el recocido y en las muestras 
totalmente recristalizadas, los aumentos continuos en las frecuencias acumulativas de la 
desorientación de ángulo se observan hasta cerca de 20 grados en las muestras parcialmente 
recristalizadas deformadas a alta velocidad de deformación (0.5 s-1). Estas variaciones en 
las frecuencias acumuladas apoyan la idea de que los Límites de Ángulo Alto (HAB en 
inglés) entre 10 y 20 grados en la desorientación de ángulo están formados por la rotación 
progresiva de la red (o sub-granos), especialmente en las muestras deformadas a una alta 
velocidad de deformación (0.5 s-1). El tiempo de compresión es de aproximadamente 1.4 
segundos cuando la velocidad de deformación es de 0.5 s-1. De hecho, 1.4 segundos parece 
no ser lo suficientemente largo para que los granos DRX se formen por medio del 
procedimiento clásico de nucleación y crecimiento. 
 





Figura 6.2.5. Distribución de frecuencias acumulativas de desorientación de ángulo a diferentes condiciones de 
ensayo [70] 
La coalescencia de sub-granos inducirá la desaparición de sub-granos con una 
desorientación de ángulo muy pequeño para aumentar el tamaño de los sub-granos y la 
desorientación de ángulo de sus límites. Se concluyó que el mecanismo principal de la 
repetida la nucleación en el recristalización dinámica de la IN718 es la rotación progresiva 
de red en lugar de múltiples maclas. 
Las variaciones de las frecuencias de límites CSL en la Figura 6.2.6 muestra el aumento 
de la frecuencia de el límite Σ7 al parece ser debido al hecho de que el límite Σ9 no se 
consideró en un límite de red de dos dimensiones. Como se muestra en la Figura 6.2.6, la 
energía de límite calculada se redujo ligeramente por la redistribución del carácter de límite 
de grano después de 30 segundos de relajación. Se puede deducir que la relajación de la 
tensión se produce debido a la coalescencia sub-granos y por un refinamiento adicional de 
los granos DRX en la etapa inicial de relajación y debido al carácter de redistribución del 





Figura 6.2.6. Variaciones de las frecuencias de límites CSL con tiempo de relajación de las muestras 
comprimidas a 1010°C-0.005 s-1[70] 
Las densidades de las maclas (Σ3, Σ9, etc) aumentan después de la relajación del 
esfuerzo de la muestra de comprimida a 1010°C a 0.005s-1 durante 30 segundos. El 
crecimiento direccional del grano y la redistribución del carácter de límite de grano causada 
por la rotación de grano operan en una etapa posterior de relajación del esfuerzo para 
reducir la energía total del límite. 
En 2006 C. J. Boehlert et.al. [71] Investigaron también el tamaño de grano, la 
distribución de caracteres del límite de grano (GBCD en inglés) y el comportamiento a la 
tracción de Aleación IN718 se caracterizó para identificar las relaciones procesado-
microestructura-propiedades. La aleación fue secuencialmente laminado en frío (CR en 
inglés) a 0, 10, 20, 30, 40, 60, y 80% seguido de recocido a temperaturas entre 954°C y 
1050°C. 
La temperatura de recocido tuvo un efecto significativo sobre GBCD. La fracción de las maclas aumentó de 
manera significativa para las muestras recocidas a 1050°C en comparación con las muestras recocidas a 954°C y 
1010°C. Por ejemplo, las fracciones de maclas aumentaron 0.21-0.26 (954°C recocido) a 0.44 (1050°C recocido) 
para el CR 20% y CR 60% como se observa en la Tabla 3. Opuesto las muestras recocidas a 954°C, los HAB 
disminuyeron y los límites CSL y maclas aumentaron con el aumento de CR para las muestras recocidas a 1050°C 
como se muestra en la  
Figura 6.2.7. Datos representativos EBSD se muestran en la Figura 6.2.8, que destaca las 
maclas, LAB, y HAB para un recocido a 1050°C 60% de material CR. La Figura 6.2.9 
ilustra la distribución de los límites CSL. Se observa que la GBCD no se vio afectada por el 
envejecimiento, como tales muestras que exhibieron una distribución similar de HAB, LAB 




Tabla 3. Parámetros GBCD de las muestras roladas y roladas y enfriadas [71] 
 
 






Figura 6.2.8. Mapa de orientación EBSD de la muestra recocida a 1050°C 60% CR. (a) Dirección normal 
EBSD, figura de mapa de polo inverso donde los colores representan las direcciones normales de la muestra 
indexada para un triangulo FCC. (b) Mapa de calidad de imagen destacando las maclas (amarillo), LAB (rojo) y 
HAB (azul) [71] 
 
Figura 6.2.9. Distribución de los límites CLS para la muestra recocida a 1050 60% CR representada en la 
Figura 6.2.8 [71] 
Para las temperaturas de recocido a 954°C y 1010°C, el aumento de CR condujo a la 
disminución de las maclas. Esto dio lugar a la disminución de los límites CSL y el aumento 




microestructuras recocidas a 1050°C, que exhiben una mayor fracción de maclas y límites 
CSL y HAB disminuyeron con el aumento de la deformación CR. Esta observación se 
correlaciona con el tamaño de grano de la fase gama, como el tamaño de grano aumentó 
significativamente con el aumento de la temperatura de recocido de 954°C a 1050°C. La 
fracción más baja HAB observada fue de 0.4, por lo tanto, la mayor fracción límite especial 
registrada fue de 0.6. Independientemente del tratamiento de recocido la fracción LAB fue 
siempre inferior a 0.1 y relativamente no es afectado por la cantidad CR. El logro de la 
mayoría de fronteras especiales, por lo tanto pueden ser alcanzados por la IN718, donde la 
temperatura de recocido es un factor vital. 
En el 2008 Y. Wang et.al. [72] estudiaron el comportamiento de flujo y mediante 
pruebas de compresión en caliente realizados a temperaturas que van desde 950 a 1100°C 
con velocidades de deformación de 10-3 a 1s-1. Con el fin de investigar el efecto de la 
temperatura de deformación y velocidad de deformación sobre las orientaciones de los 
granos y sub-granos, muestras deformadas bajo diferentes condiciones de deformación se 
analizaron por EBSD. Figura 6.2.10 a y b revela la distribución de la desorientación de los 
ángulos a diferentes temperaturas de deformación y velocidades de deformación calculados 





Figura 6.2.10. Frecuencia relativa de desorientación de los ángulos en diferentes ámbitos para la IN718 
deformados a, (a) diferentes temperaturas de deformación con una velocidad de deformación de 10-3 s-1 y (b) 
diferentes velocidades de deformación a una temperatura de 1000°C [72] 
Se puede observar que la fracción de HAB, que tienen ángulos de desorientación 
superior a 15°, incrementa con el aumento de la temperatura y la disminución de la 
velocidad de deformación. En general, los límites de grano con ángulos desorientación 
entre 10° y 15° son considerados como la zona de transición desde LAB a HAB, que aquí 
se definen como los límites de ángulo medio. Cabe señalar a partir de la Figura 6.2.10 que 
el porcentaje de la desorientación de los ángulos entre 10° y 15° es considerable bajo 
cuando las temperaturas de deformación son más altas que 950°C.  
El bajo contenido de los límites de ángulo medio indica la velocidad rápida de migración 
de LAB a HAB a temperaturas de deformación más altas. Del mismo modo, la velocidad de 
deformación inferior está en favor de la transición desde LAB a HAB, como se ve en la 




los límites de ángulo medio. Por lo tanto, se demostró que el desarrollo de DRX 
involucrado en el proceso de migración desde LAB a HAB es acelerado bajo la condición 
de mayor temperatura de deformación o menor velocidad de deformación.  
La Figura 6.2.11 muestra una imagen de orientación de microscopia (OIM en inglés) 
para la muestra deformada a 0.3. En el mapa OIM, HAB (> 15°) están representados por 
líneas negras, mientras que las maclas por líneas resaltadas en negrillas. Es claro que en una 
deformación de 0.3, las maclas se podrían formar entre los granos recristalizados 
dinámicamente y granos originales. La nucleación de las maclas, debido a la alta movilidad 
del límite de grano, fue operada mediante la disociación de una migración inicial de límite 
de grano hacia un segmento inmóvil coherente de macla, un segmento móvil incoherente de 
macla y un LAB. Sin embargo, la frecuencia relativa de las maclas disminuye gradualmente 
con el aumento de la deformación, que indica la transformación progresiva de las maclas en 
HAB aleatorias a causa de una interacción entre las dislocaciones móviles y las maclas. 
 
Figura 6.2.11. Mapa OIM para la IN718 deformada a 0.3 [72] 
En 2011 Y. Wang et. al. [17]  caracterizaron con EBSD nuevamente la IN718 durante la 
compresión en caliente de delta-procesado a temperaturas de 950 a 1100◦C con velocidades 
de deformación de 10-3 a 1s-1.  
La Figura 6.2.12 muestra una imagen de orientación de microscopia (OIM) para la 
muestra deformada a 0.5 a 1100°C y 10-1 s-1. En el mapa OIM, HAB (> 15°) están 




finas. Las regiones cerradas negras situadas principalmente a lo largo de los límites de 
grano se cree que son las fases delta residuales. Se puede observar que los sub-granos con 
LAB se distribuyen principalmente en torno a los límites de grano, lo que implica que la 
nucleación DRX de aleación de delta-procesado a altas deformaciones tiene mucho que ver 
con los límites de los granos o las fases delta residuales a lo largo de los límites de grano. 
 
Figura 6.2.12. Mapa OIM para DP718 de la IN718 deformada a 0.5 a 1100°C y 10-1s-1 [17] 
J. M. Zhou et.al. [73] en 2011 presentaron un estudio donde muestras mecanizadas se 
estudiaron bajo un microscopio de electrones de retro-dispersión para distinguir las 
características de la sub-superficie producidas por el mecanizado. EBSD también se utilizó 
para cuantificar la profundidad de las zonas de deformación en la sub-superficie después de 
la mecanización. 
El análisis EBSD se llevó a cabo en un área de 200 µm por 60 µm que se extiende desde 
la superficie mecanizada hacia la profundidad de la muestra y se midió en 0.5 µm de 
resolución. La desorientación de ángulo cae dentro del intervalo de 2° y 5° se denotan por 
la línea verde y dentro del rango de 6° y 15° se indican con la línea roja en la Figura 6.2.13 
(a), (b) y (c) respectivamente. De las mediciones, mapas OIM se construyeron utilizando 
software Channel 5 para visualizar la variación de la microestructura de la deformación con 
la profundidad de la muestra, que se indica mediante la distribución de la desorientación de 





Figura 6.2.13. Mapas EBSD muestran la profundidad de la deformación plástica en la capa de la sub-superficie 
(a) herramienta nueva, (b) herramienta semi-desgastada, (c) herramienta desgastada, (d) microestructura de 
recristalización [73] 
En 2012 E.J. Pickering et.al. [74] investigaron la superaleación Allvac 718 Plus que es 
una superaleación a base de níquel recientemente desarrollada diseñada para reemplazar a 
la IN718 en aplicaciones estáticas y rotativas en motores de turbina de gas.  
Los resultados de EBSD obtenidos después del envejecimiento 718Plus a 840°C/4h 
(AC), la precipitación en los límites de grano fue aparente en la mayoría de los límites. Sin 
embargo, algunos límites de grano, que no eran las maclas coherentes, parecían ser libre de 
precipitados. Tales límites se indican en la  
Figura 6.2.14a, junto con el mapa de desorientación límite de grano correspondiente en 
la  
Figura 6.2.14b. Cuatro sitios diferentes (80µ x 65µm) dentro de la microestructura 
fueron asignadas. La distribución de todas las desorientacionnes de límite de grano se da en 




Las otras gráficas en la Figura 6.2.15 muestran la subdivisión de estos datos: de los límites 
que aparentan ser libres de precipitación (Figura 6.2.15b.) Y los que contienen precipitados 
(Figura 6.2.15c.). 
 
Figura 6.2.14. (a) 718Plus envejecía a 840°C/4h después de la forja. Algunos límites libres de  se indican. (b) 
Mapa EBSD de límites de grano de (a). la desorientación es dada por colores. Maclas aparecen en negrita [74] 
Es claro en la Figura 6.2.15 que las maclas son particularmente resistentes a la 
formación de precipitados, sin embargo, una buena proporción de LAB, que son límites de 
grano de baja energía contienen precipitados, mientras que algunos HAB al azar, que son 
límites de alta energía parecen estar libre de precipitados. Por lo tanto, un argumento 
basado únicamente en la sustitución de una interfaz de alta energía por el precipitado no es 
sostenible en este caso y aparte de la orientación de macla, no hay evidencia clara de una 
relación especial entre la desorientación de límite y precipitación. Es posible que factores 
adicionales, tales como plano de límite de grano y los efectos relacionados con la operación 
de forja, también puedan desempeñar un papel crítico en la nucleación de precipitados en 





Figura 6.2.15. (a) Gráfica de distribución de desorientación de límite de grano de todos los mapas EBSD 
obtenidos. (b) Gráfica de distribución de desorientación de los límites de grano sin . (c) Gráfica de distribución de 
desorientación de los límites de grano con  [74] 
J. Jaeger et.al. [47] en 2012 presentaron resultados de EBSD de una microestructura de 
superaleación de níquel resultado de varios procesos de forjado en caliente sucesivas con 
procesos de paso múltiple, con tiempo de espera intermedio y temple. 
La caracterización método EBSD se realizó en cuatro muestras diferentes templadas en 





Figura 6.2.16. Mapas de orientaciones a partir de: (a) Estado inicial, (b) Proceso único SP, (c) proceso con 
temple intermedio MPQ y (d) proceso de multipasos MPD [47] 
La primera microestructura (Figura 6.2.16a) se obtuvo antes de la forja y correspondió a 
la microestructura inicial. Las otros tres microestructuras (Figura 6.2.16b, c y d) 
correspondían al final de cada proceso, es decir, a un total E=0,70. Las diferentes 
características de microestructura se dan en la Tabla 4. 





Después de una deformación total de 0.70, el tamaño de grano y la relación final de 
macla disminuyen, en comparación con la microestructura inicial. La evolución de la 
relación de maclas significa que no pueden crecer durante la recristalización dinámica. 
Según el modelo atomista de Gleiter [75], la formación de maclas de recocido se puede 
explicar por un proceso de nucleación en los planos {111} sobre los granos en crecimiento. 
El proceso de nucleación de maclas induce nuevas orientaciones cristalográficas dentro de 
la microestructura. Dos granos separados por una macla sometida a diferentes  rotaciones 
plásticas de red con el aumento de la deformación aplicada y las condiciones de 
desorientación de maclas, desaparecen progresivamente por encima de una deformación de 
0.70. Este fenómeno explica la disminución de la relación de maclas después de los 
diferentes procesos. Por otra parte, las observaciones mostraron que la relación final de 
sub-límite fue siempre superior después de la deformación. 






7 Ajuste de curva (Modelización) 
El ajuste de las curvas de fluencia es una etapa importante en la elaboración de un 
proceso de conformado en caliente. Para aumentar la calidad del producto y rebajar los 
costos de producción, se debe predecir de una forma fiable las condiciones óptimas de los 
procesos de deformación y las propiedades del producto. La dificultad de los modelos para 
realizar el ajuste de las curvas es que deben tener cierta realidad física y no solo estar 
basados en resultados empíricos. La modelización de las curvas necesita la determinación 
de las ecuaciones que permiten relacionar el esfuerzo de fluencia en cada etapa de la curva 
[20]. 
Las leyes constitutivas de la deformación plástica [85, 86], describen la relación entre 
los parámetros básicos de la deformación a una temperatura dada, los parámetros del 
material y la microestructura. Los parámetros de la deformación o variables macroscópicas 
son el esfuerzo, la temperatura T y la velocidad de deformación  (i.e. el tiempo t). 
La dependencia de la velocidad de deformación con el esfuerzo durante el conformado 
en caliente, independientemente de si los mecanismos de recuperación progresan vía 
únicamente restauración dinámica o restauración más recristalización dinámica, pueden ser 
satisfactoriamente explicados por las ecuaciones potenciales o exponenciales en las 
diferentes etapas como se verán a continuación [87]. 
7.1  Etapa de estado estable 
La modelización de esta etapa está basada en el comportamiento mecánico que permite 
relacionar el esfuerzo pico y el esfuerzo de estado estable con la temperatura y la velocidad 
de deformación, una ecuación clásica que describe el comportamiento de deformación a 
alta temperatura de los metales en términos de la saturación o tensión estables propuesta 
por Sellars y Tegart en 1966 se describe a continuación [88]: ܣ ݏ݁݊ℎߙ� ݊ = � ݁ݔ݌ −ܳ/ܴܶ = ܼ   Ecuación 7.1.1 
Donde: 




 - esfuerzo inversa que marca el cambio de comportamiento potencial a exponencial 
(MPa-1) 
 n- componente de temofluencia (creep) 
 R- constante universal de los gases (8.314Jmol-1K-1) 
 T- temperatura absoluta (K) 
 - esfuerzo pico o de saturación, la tensión máxima en la curva de fluencia 
 � - velocidad de deformación 
 QHW- energía de activación aparente para la deformación plástica a elevadas 
temperaturas 
 Z- parámetro de Zener-Hollomon que es particularmente beneficioso en la 
descripción de trabajo en caliente, que cubre las dos variables de control (velocidad 
de deformación y temperatura de deformación) 
7.1.1 Cálculo de parámetros, , A, n, Q 
 
   es un multiplicador de tensión, cuyo valor puede determinarse de la siguiente 
manera: ߙ = ߚ  ܽݒ݊1 ܽݒ       Ecuación 7.1.2 
Donde av y n1av son los promedios determinados por las pendientes calculadas por las 
graficas de regresiones lineales de ln � Vs p y ln � Vs ln �p respectivamente. También 
puede establecerse en la desviación estándar mínima del exponente n en toda la gama de 
condiciones investigadas véase [87-89]. 
Q 
 Para calcular QHW usando los valores “S” (las pendientes medidas de los datos 
experimentales), tres ecuaciones a velocidad constante de deformación derivadas de 




Con T y � permanecen constantes y donde nav es calculada por las pendientes medias de 
las gráficas de ln � Vs ln sinh(ߙ�p) y Sav es calculada por las pendientes medias de las 
gráficas de ln[ sinh(ߙ�p)] Vs (1000/T) a diferentes velocidades de deformación [87-89].  
Con el fin de calcular los valores de QHW mediante el uso de las pendientes medias (Valores 
S) de los datos experimentales, se propusieron las siguientes tres ecuaciones en la velocidad 
de deformación constante derivada de un procedimiento de diferenciación parcial [88]: 
ܳ�ܹ = ܴ݊1ܽݒ  �݈݊ ݌� 1ܶ        Ecuación 7.1.4 
ܳ�ܹ = ܴܽݒ  �݌� 1ܶ        Ecuación 7.1.5 
ܳ�ܹ = ܴ݊ܽݒ  �݈݊ sinh  ݌  � 1ܶ       Ecuación 7.1.6 
 
Una vez que n es fijado, la gráfica de Arrhenius entre ln[ sinh(ߙ�p)] y 1/T a diferentes 
velocidades de deformación permite el cálculo de la energía de activación aparente. 
n  
 El valor del exponente, n, es entonces la pendiente  de las líneas de la gráfica ln � Vs 
ln sinh(ߙ�p) a diferentes temperaturas. El valor de n, es un parámetro que puede ser 
dependiente de la temperatura, pero este efecto puede ser despreciado y usualmente 
se considera el valor promedio [87-89]. 
A 
 Finalmente el parámetro A es determinado de la gráfica ln ܼ Vs ln[ sinh(ߙ�p)] 






Figura 7.1.1. (a) Evolución de la desviación estándar del exponente de estrés aparente, n con la variación de los 
valores , (b) Datos experimentales para mostrar la aplicabilidad de la ley del seno hiperbólico en el estrés, (c) 
dependencia de la temperatura con , en la compresión y (d) Dependencia del estrés con lnZ en compresión y 
determinación de ln A para un acero A4 [88] 
 
7.2 Etapa de endurecimiento y restauración dinámica 
En esta etapa las curvas de flujo durante la deformación en caliente usualmente alcanzan 
un valor de saturación debido a la compensación simultánea entre los mecanismos de 
endurecimiento y de ablandamiento relacionados con la evolución de dislocaciones durante 
el proceso de deformación. 
La densidad de dislocaciones es el resultado de un balance entre las dislocaciones 
generadas y almacenadas (endurecimiento) y su reordenación y aniquilación (restauración 
dinámica). 
݀݀ =   ݀ ݀  ݈ܽ݉ܽܿ݁݊ܽ݀ܽݏ −  ݀ ݀  ݎ݁ݏݐܽݑݎܽ݀ܽݏ   Ecuación 7.2.1 
La restauración dinámica conlleva la aniquilación de pares de dislocaciones, así como su 




densidad de dislocaciones relativamente bajas, rodeados de límites de alta densidad de 
dislocaciones. 
La restauración dinámica tiene lugar en materiales de alta SFE (usualmente los BCC) y 
es un proceso muy rápido, disminuyendo la velocidad de endurecimiento por deformación 
debido al aumento de la velocidad de aniquilación de dislocaciones, que a su vez es 
proporcional a la propia densidad. Por otro lado, los metales de baja SFE como la IN718la 
restauración progresa más lentamente provocando que la densidad de dislocaciones 
aumente apreciablemente con la deformación y eventualmente las diferencias locales en 
densidad de dislocaciones son lo suficientemente elevadas para dar lugar a la migración de 
los límites de grano y por tanto permitir la nucleación de la recristalización durante la 
deformación [20, 87, 88]. 
7.2.1 Determinación de c y sat 
Figura 7.2.1 muestra un diagrama esquemático donde se observa la diferencia con una 
curva con recuperación y recristalización dinámica [90-92]. 
 
Figura 7.2.1. Diagrama esquemático que ilustra la curva de recov de endurecimiento por deformación 
asociada con los granos  interiores, que aún no recristalizan junto con una curva típica de flujo de DRX 
experimental. El ablandamiento atribuible a DRX se identifica como los s [90] 
 
De la Figura 7.2.2 se observa la grafica =d Vs , donde  es la primera derivada de 




 c se define como el punto en el cual la segunda derivada de  trabajo de 
deformación (Work Hardening Rate en inglés) con respecto al esfuerzo ( stress). 
(i.e. /2) es cero. 
 sat en cambio es definida por la interpolación de la grafica  Vs  (usando solo la 
porción lineal de la curva en relación con los valores de  justo antes de c) 
 
Figura 7.2.2. Gráfica de - [90] 
 Un parámetro adicional es necesario para la construcción de recov a partir de los 
datos: el valor de la derivada d()/d(2) (pendiente m), la pendiente es derivada de 
los datos experimentales antes de c y c. 
 




7.2.2 Descripción de trabajo de endurecimiento (Work Hardening) 
La resolución de la ecuación 7.22 [90] se puede considerar el punto de partida para un 
conjunto de ecuaciones que definen los parámetros que relacionan el trabajo de 
endurecimiento h y la recuperación r. La dependencia de la densidad de dislocaciones  en 
la deformación plástica  es considerada por:  
݀݀ = ℎ − ݎ      Ecuación 7.2.2 
Aquí h es la velocidad de trabajo de endurecimiento o coeficiente atérmico y r especifica 
la velocidad de la recuperación dinámica a una temperatura y velocidad de deformación 
dada, las dos son independientes de la deformación. La siguiente ecuación describe la curva 
de trabajo de endurecimiento: 
 =  ݏܽݐ2 −  ݏܽݐ2 − 02 ݁ݔ݌ −ݎ  1/2   Ecuación 7.2.3 
Así como la relación: 
 ݀݀ = 0.5ݎݏܽݐ2 − 0.5ݎ2    Ecuación 7.2.4 
 
La cual es la ecuación de la tangente m de la curva ( Vs 2). Se debe tener en cuenta 
que la pendiente es m=0.5r, así el valor del parámetro de recuperación r (el cual especifica 
la curvatura de la curva de recuperación dinámica) se obtiene de la pendiente m y sat a 
partir de la intersección. Con la ayuda de estos valores la curva de endurecimiento 
perteneciente a las regiones que todavía no han sido sometidas a DRX ahora se puede 
construir [90-92] 
7.2.3 Determinación de los parámetros r y h 
El valor de r se calcula directamente a partir de las pendientes de las curvas, usando la 





 µ_es el modulo de cizalladura  
 b_vector de burgers 
 _constante del material (factor geométrico)  
 
Por otro lado cuando la ecuación 7.2.1 es combinada con la descripción de la velocidad 
del trabajo de endurecimiento  (ecuación 7.2.6) y la clásica relación entre esfuerzo y 
densidad de dislocaciones, se obtiene un conjunto completo de ecuaciones que se puede 
utilizar para describir la evolución de la densidad de dislocaciones durante la deformación 
[20, 87-89]:   = ݀݀ ,  ܶ       Ecuación 7.2.6 
 = ′µܾ      Ecuación 7.2.7 
Donde: 
 ’_ constante 
 µ_ modulo de corte 
 b_ vector de burgers 
De acuerdo con Estrin, Mecking y Bergstrom, la relación resultante está dada por:  �2 = (�݀ݎݒ2 +  �02 − �݀ݎݒ2  )݁ݔ݌(−��)   Ecuación 7.2.8 
Donde , es el esfuerzo de fluencia y 0=’µb �0 se considera 0 por la baja densidad 
de dislocaciones, por lo tanto la parte de la curva entre el fin del rango elástico y la drv se 
ajusta con la ecuación [88]: 
 = ݀ݎݒ   1 − ݁−     Ecuación 7.2.9 
Donde:  





El cálculo de  y U se hace de la siguiente manera (Nota r= y h=u):  
Para obtener  se ajusta la curva por medio del método de mínimos cuadrados de la 
forma y = A [1-exp(-BX)]0.5 donde, A=drv, B=, X=. Esto para cada curva experimental, 
las iteraciones sirven para ajustar B (que es ) 
A partir de la obtención de  se puede calcular (b)2 U:  ′ܾ 2ܷ = ݀ݎݒ2 
µ2
     Ecuación 7.2.11 
Se debe calcular µ para cada temperatura, µ está dada por: 
µ =  µ
0
 1 −  ܶ−300ܶܯ   ܶܯµ0 ݀µ݀ܶ    Ecuación 7.2.12 
Donde: 
 µ0_ módulo de corte a 300K 
 TM_ temperatura de fusión K 
  ܶܯ
µ0
݀µ݀ܶ  _dependencia del modulo a la temperatura [93] 
La evolución de (b)2u y  con el parámetro Z anteriormente obtenido se observa con 
las siguientes ecuaciones: 
Velocidad de endurecimiento:  ′ܾ 2ܷ = �ܷܼܷ݉     Ecuación 7.2.13 
Velocidad de recuperación: 
 = �ܼ݉     Ecuación 7.2.14 





7.3 Cinética de DRX: Modelo de Avrami (Modelización de la 
recristalización dinámica) 
El pico de deformación p y el pico de esfuerzo p son identificados con el punto en la 
curva experimental en el cual =݀�݀�  cae a cero. La fracción de volumen recristalizada en 
este punto es responsable de la diferencia entre las curvas recov y DRX. La diferencia entre 
las dos curvas es identificada en la Figura 7.2.1 como s, que es el ablandamiento neto 
atribuible a DRX. El valor máximo de s es sat-ss donde ss es el esfuerzo de estado 
estable bajo condiciones de DRX si el ablandamiento es definido en términos de p (en 
lugar de sat), entonces el ablandamiento neto es dado por s´ y el máximo ablandamiento 
por p-ss. Finalmente, la fracción de ablandamiento en cada caso es expresada como 
[20,87-92, 94-101]: ܺ = ݏ  ݏܽݐ − ݏݏ      Ecuación 7.3.1 
 ܺ′ = ′ݏ  ݌ − ݏݏ      Ecuación 7.3.2 
 ܺ = 1 − ݁ݔ݌ −ܤݐ݇     Ecuación 7.3.3 
K y B son parámetros asociados con la recristalización dinámica, K representa 
mecanismos de nucleación y B la velocidad de nucleación y crecimiento. Esto se hace para 
cada curva, se eligen los datos que van desde p hasta ss. 
Donde t: ݐ = �−�݌�        Ecuación 7.3.4 
De tal manera: 
ܺܦ = 1 − ݁ݔ݌  −ܤ  �−�݌�  ݇    Ecuación 7.3.5 
En términos del tiempo para el 50% de recristalización, t50% y puesto que exp(-




ܺܦ = 1 − ݁ݔ݌  −0.693  ݐݐ50% ݇    Ecuación 7.3.6 
De manera que t50% y B están relacionadas ݐ50% = [0.693ܤ ]1/݇     Ecuación 7.3.7 
Para t50% de recristalización depende a su vez de las condiciones de deformación y de la 
propia estructura. ݐ50% = ܤ"�݉݁ݔ݌⁡[ܳݎܴ݁ܿܶ ]    Ecuación 7.3.8 
Donde B”,m y n son constantes, Qrec energía de activación y R constante de los gases. 
Tomando en cuenta las ecuaciones  7.3.5 y 7.3.6 ese obtiene: 
ܺܦ = 1 − ݁ݔ݌  −0.693  �−�݌� ݐ50% ݇    Ecuación 7.3.9 
Haciendo hipótesis de que los ablandamientos son proporcionales a las fracciones de 
volúmenes transformadas se puede expresar la evolución de la tensión máxima p a la de 
estado estable ss siguiendo una expresión de Avrami 
� =  �݌ −  �݌ − �ݏݏ [1 − exp[−0.693  �−�݌� ݐ50% ݇ ′  Ecuación 7.3.10 
Ecuación que solo es válida para p. Para obtener la k de Avrami se hacen logaritmos: 
log 1 − ܺܦ = −ܤ(�−�݌� )݇′     Ecuación 7.3.11 
log (log(1 − ܺܦ)) = log −ܤ + ݇′ log(�−�݌� )  Ecuación 7.3.12 
Aquí se tiene la k de Avrami para cada condición, para el cálculo B y k’ se puede aplicar 
el método de la representación doble logarítmica ln(ln(1 1 − ܺ )) Vs ln(� − �݌ �  ). B y k’ 
serian el corte en las ordenadas y la pendiente respectivamente. Se necesitan los parámetros 
experimentales, p, � y  del intervalo de DRX. A partir de esto se calcula XD con las 
ecuaciones 7.3.1 y 7.3.2, donde es necesario encontrar los parámetros experimentales s, 




Así el uso de las ecuaciones 7.3.1 de estado estable, 7.2.3 recuperación y restauración y 
7.3.10 de fracción de DRX, se obtienen las ecuaciones constitutivas de la modelización de 
la curva de fluencia con o sin DRX [20, 87]. 
7.4 Modelo constitutivo modificado (Determinación de las ecuaciones 
cinéticas para p y ss) 
A altas temperaturas los materiales muestran plasticidad dependiente de la velocidad de 
deformación, esta plasticidad está controlada por el deslizamiento y el trepado de 
dislocaciones.  
De acuerdo con J.M. Cabrera y P. Rodríguez-Calvillo [87, 88], la desviación de la 
energía de activación de auto-difusión y la desviación del exponente de termofluencia n 
teóricamente deducidos u observados, pueden explicarse teniendo en cuenta la variación del 
modulo de Young con la temperatura. Unificando el enfoque clásico para el trabajo en 
caliente con expresiones de termofluencia mediante la normalización de la velocidad de 
deformación y el esfuerzo con el coeficiente de difusión y el módulo de Young, 
respectivamente, la ecuación clásica (7.1.1) quedaría: 
� ܦ(ܶ) = ܣ [ݏ݅݊ℎ(ߙ �ܧ ܶ )]݊     Ecuación 7.4.1 
Donde E(T) es el modulo de Young en función de la temperatura y D(T) es el 
coeficiente de auto-difusión dada por la siguiente relación: ܦ ܶ =  ܦ݋ݒexp(−ܳݒܴܶ )    Ecuación 7.4.2 ܧ = 2 (1 − ݒ)�     Ecuación 7.4.3 
Aquí, Dov- el coeficiente pre-exponencial de autodifusión, Qv- la energía de activación 
de auto-difusión, E- módulo de Young, µ-Módulo de cizalladura, v- coeficiente de poisson 
(1/3), si el mecanismo de deformación se controla mediante el deslizamiento y trepado de 
dislocaciones, entonces el exponente termofluencia de n=5 y la energía de activación de 




El ajuste por mínimos cuadrados de la forma, ݕ = ܤ sin ߙ ݔ  donde B=ܣ1/݊  con n=5; se 
tendrá que hacer para p por un lado y ss por el otro. Se debe modificar la ecuación: � ܦ(ܶ) = ܣ [ݏ݅݊ℎ(ߙ �ܧ ܶ )]݊     Ecuación 7.4.4 
� ܦ ܶ  ܣ =  [ݏ݅݊ℎ(ߙ �ܧ ܶ )]݊     Ecuación 7.4.5 
[
� ܦ ܶ  ܣ]1/݊ =  ݏ݅݊ℎ(ߙ �ܧ ܶ )   Ecuación 7.4.6 
[





8 Metodología experimental 
El presente estudio se realizó con la directa colaboración de la división FRISA 
SUPERALLOYS de la empresa FRISA Forjados S.A. de C.V. la cual aportó el material en 
cuestión, la superaleación INCONEL 718 y facilitó el uso de las instalaciones y las prensas 
industriales de forjado para la primer parte del desarrollo del experimento. 
8.1 Material 
La INCONEL 718 empleada en esta investigación, lleva un proceso de fundición para su 
producción de VIM/VAR [124], la Tabla 5 muestra la composición química del material 
analizado IN718, obtenido del certificado de materia prima de la empresa proveedora de la 
aleación ATI ALLVAC. 
Tabla 5. Composición química en porcentaje de peso y método de prueba empleado en el análisis de cada 
elemento, fluorescencia de rayos X (XRF, en inglés), emisión óptica de chispa (OES), fusión de gas inerte (GAS), 
combustión (CS), a) absorción atómica en horno de grafito-Se, b) emisión deplasma acoplado inductivamente-Mg, 
c) espectroscopia de masa-Pb,Bi,Ag (a,b,c = WET). 
Elemento Porcentaje Método de prueba Elemento Porcentaje 
Método de 
prueba 
C 0.026 CS Ti 1.01 XRF 
Mn 0.08 XRF Cb 5.41 XRF 
Si 0.09 XRF Ta 0.01 XRF 
P 0.009 XRF Se 0.0013 WET 
S 0.0004 CS Mg 0.0004 OES 
Cr 17.96 XRF O 0.0005 GAS 
Ni 53.79 XRF B 0.0004 OES 
Mo 2.88 XRF Cb + Ta 5.42  
Cu 0.05 XRF Ag 0.0001 OES 
Co 0.34 XRF Bi 0.00003 WET 
Sn 0.0005 OES Ca 0.0002 OES 
Al 0.51 XRF Fe 18.72 XRF 





 El material recibido en la industria en forma de lingote, fue cortado en dos secciones, 
los cuales a su vez fueron cortados en 4 cilindros por cada sección como se aprecia en la 
Figura 8.1.1. Los cilindros de la pieza 1 fueron empleados en otra investigación [124], los 
cilindros 2-3 y 2-4 investigados en este trabajo corresponden a la pieza 2, es decir, 2-3 hace 
referencia a la sección 2 y cilindro 3, lo mismo para 2-4. Cada cilindro es sometido a un 
trabajo termomecánico a diferente temperatura y pasos de deformación como veremos más 
adelante en el diseño de experimentos. 
 
 
Figura 8.1.1. Representación esquemática de las secciones cortadas del lingote de IN 718. 
 
8.2 Diseño de experimentos 
La Figura 8.2.1 muestra un esquema del diseño experimental de este trabajo, la 










































Figura 8.2.1 Esquema del diseño experimental y de caracterización 
La primera parte de este cuadro indica el trabajo en planta, el cual consiste en 
proporcionar un trabajo termomecánico por medio de una prensa industrial a diferentes 
temperaturas y pasos de deformación, como lo muestra la Tabla 6, a partir de aquí, solo se 
hará referencia a los cilindros 2-3 y 2-4, los cuales son el objetivo de este trabajo. 
De acuerdo con la Tabla 6 se puede observar los pasos seguidos en el proceso de forja de 
los cilindros 2-3 y 2-4, 2-3 se deformó en dos pasos hasta alcanzar la altura final de 41mm, 
2-4 se deformó en un solo paso hasta alcanzar la misma altura final, las temperaturas 
iniciales fueron medidas con termopares tipo k como se aprecia en la Figura 1.3.1 
Tabla 6. Lista de condiciones de forjado del trabajo efectuado en planta 
Condiciones de forja 2-3 2-4 
Temperatura inicial (⁰C) 992 979 
Diámetro inicial (mm) 100 100 
Altura inicial (mm) 150 150 
Primer paso de forjado (mm) 75 41 
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Reducción en primer paso (%) 50.0 73.3 
Recalentamiento (⁰C) 980 NA 
Segundo paso de forjado (mm) 41 NA 
Velocidad de deformación  (1/s) 0.26 NA 
Reducción en segundo paso (%) 23.0 NA 
 
 
Figura 8.2.2. Ubicación de los termopares en el cilindro 
La Figura 8.2.3 muestra una foto del ajuste sobre el dado inferior de la forja industrial en 





Figura 8.2.3. Ajuste y aislamiento de los cilindros en las prensas en planta 
8.3 Tratamiento térmico 
El Tratamiento Térmico Delta-Procesado (TT DP718) consta de un tratamiento de 
solubilizado a 1100°C/1h/WQ (enfriado en agua) y un envejecido a 900°C/24h/WQ. El TT 
DP718 se ejecutó a las probetas mecanizadas en conjunto con los machotes sobrantes, a 
manera de probetas testigo para de poder tener una comparación entre los testigos y las 
probetas deformadas en los ensayos mecánicos subsecuentes y fue realizado en una mufla 
de la marca Barnstead Thermolyne -1400 Furnace como se aprecia en la Figura 8.3.1. 
 
Figura 8.3.1. Piezas sometidas a tratamiento térmico 
8.4 Análisis metalográfico, tamaño de grano y dureza 
El análisis metalográfico se llevo a cabo vía microscopía óptica (OM) y microscopía 




facilitado por el Instituto de Física de la UNAM. El OM empleado para el análisis 
metalográfico de la marca NIKON de un máximo de 400X y el software analizador de 
imágenes CLEMEX son mostrados en la Figura 8.4.1. 
 
Figura 8.4.1. Microscopio óptico NIKON, software analizador clemex 
El material fue cortado en lajas tomadas del centro del cilindro ya deformado, fue 
sometido a un proceso de macro y micro ataque químico para develar las zonas de flujo de 
deformación y la microestructura, dichos ataques químicos fueron efectuados por el 
laboratorio EXOVA. Las lajas fueron analizadas de acuerdo a un mapeo de la zona 
transversal como lo muestra la Figura 8.4.2. 
 
Figura 8.4.2. Mapeo de la zona transversal de las lajas 
El recuadro de cada zona está identificado por un número correspondiente a la fila y una 
letra correspondiente a la columna, se analizó cada una de las una metalografías 




estándar ASTM E-112, por medio del método estándar de comparación de imágenes de 
mapas graduados [124].  
El análisis de las microdurezas Vickers fue realizado por medio de un microdurómetro 
de la marca SHIMADZU, mostrado en la Figura 8.4.3. El valor de las microdurezas 
Vickers medidas, corresponden a un promedio de 5 mediciones de cada muestra. 
 
Figura 8.4.3. Micro-durómetro SHIMADZU 
Para la debida preparación de las muestras que fueron tratadas térmicamente, las lajas 
fueron cortadas siguiendo las líneas mapeadas mencionadas anteriormente, empleando una 
cortadora de discos de carburo de tungsteno de la marca STRUERS modelo DISCOTOM-2 
y maquinadas para obtener una probeta correspondiente a cada zona como se muestra en la 
Figura 8.4.4, cada probeta tiene un radio de 7 ± 0.25mm y una altura de 10 ± 0.13mm 





Figura 8.4.4. Esquema del maquinado de las probetas y sus dimensiones 
8.5 Ensayos mecánicos 
Los ensayos mecánicos fueron efectuados en una máquina universal mecánica de 
tornillo marca SHIMADZU AG-X con capacidad de 30 toneladas, equipada con un horno 
de resistencia y un software analizador de datos TRAPEZIUM, como lo muestra la Figura 
8.5.1. 
 




Los ensayos mecánicos fueron seleccionados de las zonas cercanas a los dados industriales (zonas muertas) y de 
los extremos de las lajas, donde la microestructura en estas zonas es heterogénea. Los parámetros de los ensayos se 
encuentran en la Tabla 7 para la laja 2-3 y en la Tabla 8 para la laja 2-4. La  
Figura 8.5.2 presenta las probetas seleccionadas para el ensayo mecánico de compresión 
en caliente. Todas las probetas ensayadas fueron enfriadas en agua después del ensayo, con 
el fin de mantener la microestructura alcanzada durante la deformación en caliente. 
Tabla 7. Parámetros de ensayo de compresión en caliente laja 2-3 
Con TT DP718 laja 2-3 






0.001 1C 1D 
0.01 1H 1I 
0.1 2A 2J 
1 3I 3H 
 
Tabla 8. Parámetros de ensayo de compresión en caliente laja 2-3 
Con TT DP718 laja 2-4 






0.001 1C 1D 
0.01 1H 1G 
0.1 2A 2J 
1 3H 3G 
 
 
Figura 8.5.2. Probetas seleccionadas para ensayos de compresión en caliente 
  
1020˚C 960˚C




9 Resultados y discusión de la caracterización microestructural (OM, 
SEM y propiedades mecánicas) 
9.1 Microscopía óptica 
La evolución de la microestructura de las muestras 2-3 1C y 1D se presentan en la 
Figura 9.1.1; 1C presenta un tamaño de grano fino de 10 ASTM uniforme después de la 
reducción a dos pasos de forja industrial como se observa en a), no todas las muestras 
obtenidas antes del tratamiento DP718 presentan un grano tan fino uniforme, esto puede ser 
debido por encontrarse en la zona de mayor concentración de flujo de deformación como se 
observa en la imagen digitalizada de la laja del material donde 1C se indica con un círculo, 
no obstante en b) a 100X y c) a 400X después del tratamiento DP718 se observa un 
crecimiento de grano hasta 3 ASTM tan grande como (ALA) 2 y formación de estructura  
Widmanstätten.  
1D exhibe un tamaño de grano uniforme ASTM 7 después de los dos pasos de 
deformación industrial como se aprecia en d), después del solubilizado y envejecido DP718 
se puede ver un aumento de tamaño de grano ASTM 3 ALA 2 muy similar a la muestra 1C 
en e) y f), además en ambas muestras se aprecia una mayor concentración de maclas, pocos 
granos recristalizados en forma de collar, concentración de precipitados de  en los límites 
de grano y crecimiento entrelazado de estructura de bandas de  Widmanstätten. 
La muestra 2-4 1C presenta un tamaño de grano ASTM 30%10, 70%6 ALA 3.5 después 
de un paso de deformación industrial como se observa en a) de la Figura 9.1.2, sin 
embargo, después del TT DP718 el grano alcanza un tamaño de ASTM 3 ALA 2 muy 
similar a 1C de la laja 2-3, también con una gran concentración de maclas de recocido y 
concentración de precipitados de  con crecimiento entrelazado de estructura de bandas de 
 Widmanstätten. A su vez, la muestra 1D exhibe un tamaño de grano ASTM 6 ALA 3 
antes del TT DP718, concentración  Widmanstätten y menor cantidad de maclas de 
recocido en comparación de la muestra 1C, no obstante, se observa que después del TT 
DP718 el tamaño de grano es mas fino ASTM 70%8, 30%7 ALA 6, esto muestra una 




DP718, nuevamente una explicación puede ser la cercanía que tiene la muestra 1D con la 
concentración de flujo de deformación y que la imagen grabada esté ubicada en un borde de 
esta zona. 
Figura 9.1.1. Imágenes metalográficas vía OM, a), b) y c) pertenecen a la muestra 2-3 1C (círculo), antes del TT 
DP718 100X, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, respectivamente. d), e) y f), pertenecen a 
la muestra 2-3 1D (rectángulo), antes del TT DP718, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, 
respectivamente. 
ASTM 10 UNIFORME 
a) 
ASTM 3 ALA 2 
b) 
A 
ASTM 3 ALA 2 
c) 
 
ASTM 7 UNIFORME 
d) 
ASTM 3 ALA 2 
e) 





Figura 9.1.2. Imágenes metalográficas vía OM, a), b) y c) pertenecen a la muestra 2-4 1C (círculo), antes del TT 
DP718 100X, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, respectivamente. d), e) y f), pertenecen a 
la muestra 2-4 1D (rectángulo), antes del TT DP718, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, 
respectivamente. 
La evolución microestructural de la muestra 1H y 1I se presenta en la Figura 9.1.3; a) 
muestra una imagen metalográfica de la zona 1H deformada industrialmente antes del 
tratamiento DP718 y un tamaño de grano ASTM no uniforme 90% 11, 10% 8 ALA 6, b) y 
c) presentan un aumento en el tamaño de grano a ASTM 4 ALA 3 y nuevamente 
concentración de maclas y estructura de bandas de crecimiento intercalado  
Widmanstätten después del tratamiento DP718. 
En la región 1I, a) presenta deformación de flujo localizado similar a la zona 1C aunque 
no uniforme (rectángulo en la imagen digitalizada de la laja 2-4), por lo tanto, el tamaño de 
grano ASTM 90% 11, 10% 8 ALA 5 es  más fino que la muestra 1H, e) y f) muestran un 
tamaño de grano ASTM 6 ALA 5 con mayor concentración de maclas y bandas cruzadas  
ASTM 30%10, 70%6 ALA 3.5 
a) 
ASTM 3 ALA 2 
b) 
ASTM 3 ALA 2 
c) 
 
ASTM 6 ALA 3 
d) 
ASTM 70%8, 30%7 ALA 6 
e) 





Widmanstätten después del tratamiento térmico (DP718), Estos resultados están de acuerdo 
con investigaciones anteriores [15,16,18].  
Figura 9.1.3. Imágenes metalográficas vía OM, a), b) y c) pertenecen a la muestra 2-3 1H (círculo), antes del TT 
DP718 100X, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, respectivamente. d), e) y f), pertenecen a 
la muestra 2-3 1I (rectángulo), antes del TT DP718, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, 
respectivamente. 
La Figura 9.1.4 presenta las muestras 2-4 1G (círculo) y 1H (rectángulo), donde 1G se 
observa en a) con una microestructura característica de la “zonas muertas” cercanas a los 
dados de forja industriales de tamaño de grano no uniforme ASTM 6.5 ALA 2.5, en 
contraste d) exhibe la muestra 1H cercana al flujo de deformación con un porcentaje de 
grano más fino ASTM 20%11, 80%7 ALA 4, ambas antes del TT DP718. Por otro lado, 1G 
y 1H manifiestan un crecimiento de grano después del TT DP718, ASTM 60%3, 40% 4 
ALA 2 y ASTM 70%3, 30%4, respectivamente, en ambas muestras se aprecia la formación 
de la fase delta , inclusive dentro de lo que se aprecia como maclas, como se observa en f). 
ASTM 70%7, 30%6 ALA 5 
a) 
ASTM 4 ALA 3 
b) 
ASTM 4 ALA 3 
c)  
 
ASTM 90%11, 10%8 ALA 6 
d) 
ASTM 6 ALA 5 
e) 






Figura 9.1.4. Imágenes metalográficas vía OM, a), b) y c) pertenecen a la muestra 2-4 1G (círculo), antes del TT 
DP718 100X, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, respectivamente. d), e) y f), pertenecen a 
la muestra 2-4 1H (rectángulo), antes del TT DP718, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, 
respectivamente. 
A diferencia de las muestras anteriores correspondientes a la zona rotulada como fila 1 
que se encuentran en una zona donde pueden o no ubicarse en el flujo de deformación, 2A 
y 2J es seguro que se ubiquen dentro del flujo, sin embargo, no se encuentran en la zona 
con mayor concentración de deformación (zona central de la laja) y por lo tanto es factible 
que posean una microestructura con un tamaño de grano más fino y no uniforme. 
Las muestras 2A con un tamaño de grano uniforme ASTM 10 y 2J no uniforme ASTM 
80%9, 20%8 ALA 6 de la laja 2-3 antes del TT DP718, se presentan en a) y d), 
respectivamente, de la Figura 9.1.5, ambas muestran exhiben un aumento de tamaño de 
grano después del TT DP718 de ASTM 3 ALA 1 y ASTM 4 ALA 2, a) 2A y d) 2J, 
ASTM 6.5 ALA 2.5 
a) 
ASTM 60%3, 40%4 ALA 2 
b) 
S 
ASTM 60%3, 40%4 ALA 2 
c) 
 
ASTM 20%11, 80%7 ALA 4 
d) 
ASTM 70%3, 30%4 
e) 






respectivamente y presencia de maclas de recocido distribuidas en las dos muestras, en f) se 
observa claramente la líneas dentro de las maclas que hacen alusión a la fase . 
Figura 9.1.5. Imágenes metalográficas vía OM, a), b) y c) pertenecen a la muestra 2-3 2A (círculo), antes del TT 
DP718 100X, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, respectivamente. d), e) y f), pertenecen a 
la muestra 2-3 2J (rectángulo), antes del TT DP718, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, 
respectivamente. 
La Figura 9.1.6, presenta las metalografías de las muestras 2A y 2J de la laja 2-4, a) y d) 
exhiben un tamaño de grano ASTM 80%8, 20%7 ALA 3 y ASTM 30%11, 70% 7.5 ALA 
3.5 pertenecientes a 2A y 2J respectivamente, con una deformación industrial de un paso, lo 
cual pone de manifiesto la influencia en la microestructura de los procesos termomecánicos 
anteriores al TT DP718, es decir, la laja 2-3 con dos pasos de deformación industrial 
presentan un grano más fino y “uniforme” que la laja 2-4 con solo un paso, que a la postre, 
son un punto de partida significativo para la microestructura después del TT DP718, como 
se puede observar en b) 2A y e) 2J que muestran un tamaño de grano ASTM 60%3, 40% 4 
ALA 2 y ASTM 10 ALA 7, respectivamente y presencia de la fase delta , sin embargo, f) 
ASTM 10 UNIFORME 
a) 
ASTM 3 ALA 1 
b) 
ASTM 3 ALA 1 
c) 
 
ASTM 80%9, 20% 8 ALA 6 
d) 
ASTM 4 ALA 2 
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pone a la vista que el crecimiento cruzado de la fase  como una estructura  
Widmanstätten a través y en límites de grano, impiden la libre medición de los límites de 
grano y se superponen a estos. 
Figura 9.1.6. Imágenes metalográficas vía OM, a), b) y c) pertenecen a la muestra 2-4 2A (círculo), antes del TT 
DP718 100X, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, respectivamente. d), e) y f), pertenecen a 
la muestra 2-4 2J (rectángulo), antes del TT DP718, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, 
respectivamente. 
La Figura 9.1.7 exhibe las metalografías de la evolución microestructural de 1H y 1I; a) 
y d) presentan un tamaño de grano muy similar no uniforme ASTM 40%11, 60%8 ALA 5 y 
ASTM 30%11, 70%8 ALA 5 antes del tratamiento DP718 correspondientes a 1H y 1I 
respectivamente, b) a 100X y c) a 400X muestran un aumento de tamaño de grano hasta 
ASTM 4 ALA 3, así como, e) presenta un tamaño de grano aparente de ASTM 9 ALA 7 y 
en f) de manera muy similar a la Figura 9.1.6, el crecimiento cruzado de la fase  como una 
ASTM 80%8, 20%7 ALA 3 
a)  
ASTM 60%3, 40%4 ALA 2 
b) 
ASTM 60%3, 40%4 ALA 2 
c) 
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d)  
ASTM 10 ALA 7 
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estructura  Widmanstätten a través y en límites de grano, se superponen a los granos e 
impiden su libre medición. 
Figura 9.1.7. Imágenes metalográficas vía OM, a), b) y c) pertenecen a la muestra 2-3 3H (círculo), antes del TT 
DP718 100X, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, respectivamente. d), e) y f), pertenecen a 
la muestra 2-3 3I (rectángulo), antes del TT DP718, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, 
respectivamente. 
De forma similar a las mayoría de las muestras pasadas, las muestras 3G y 3H 
manifiestan un crecimiento de grano después del TT DP718 como se aprecia en la Figura 
9.1.8, a) para 3G presenta un tamaño de grano ASTM 6.5 ALA 2 antes del TT DP718 y b) 
100X y c) 400X, muestran un crecimiento hasta ASTM 40%5, 60% ALA 4 después del TT 
DP718. Para la muestra 3H d) exhibe un tamaño de grano ASTM 10%11, 90%6 ALA 3 
antes del TT DP718 y en e) 100X y f) 400X, presentan un aumento hasta 4 ALA 3. Ambas 
muestras con concentración de fase  Widmanstätten. 
ASTM 40%11, 60%8 ALA 5 
a) 
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Figura 9.1.8. Imágenes metalográficas vía OM, a), b) y c) pertenecen a la muestra 2-4 3G (círculo), antes del TT 
DP718 100X, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, respectivamente. d), e) y f), pertenecen a 
la muestra 2-4 3H (rectángulo), antes del TT DP718, después del TT DP718 100X y después de TT DP718 400X, 
respectivamente. 
De manera comparativa se presentan las metalografías de las muestras 3C y 3D de las lajas 2-3 y 2-4 sin TT 
DP718 en la  
Figura 9.1.9 y en la  
Figura 9.1.10, respectivamente. En a) y b) de la  
Figura 9.1.9 se presenta la muestra 3C de la laja 2-3 con un tamaño de grano ASTM 
80%7, 20%10 ALA 5 y en c) y d) se observa la muestra 3D con un tamaño de grano ASTM 
7 ALA 5, ambas únicamente deformación industrial a dos pasos, sin embargo, claramente 
se observa la ausencia de la fase delta  Widmanstätten y la poca presencia de maclas. 
ASTM 6.5 ALA 2 
a)  
ASTM 40%5, 60%6 ALA 4 
b) 
ASTM 40%5, 60%6 ALA 4 
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d)  
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Figura 9.1.9. Imágenes metalográficas vía OM, a) 100X y b) 400X pertenecen a la muestra 2-3 3C (círculo), c) 
100X y d) 400X, pertenecen a la muestra 2-3 3D (rectángulo). Ambas sin TT DP718 
Por otro lado a) y b) de la  
Figura 9.1.10, exhiben las metalografías de la muestra 3C de la laja 2-4 con un tamaño 
de grano ASTM 70%7, 30%10 y una estructura visiblemente deformada que sigue la 
dirección de deformación y granos recristalizados en forma de collar alrededor de los 
granos deformados, esto probablemente por encontrarse en el paso del flujo de 
deformación, c) y d) por su parte, presentan la muestra 3D con un tamaño de grano ASTM 
7 ALA 5 sin un sentido de deformación aparente, ninguna de las dos muestras presentan 
concentración aparente de la fase  Widmanstätten. Una vez más queda de manifiesto la 
ASTM 80%7, 20%10 ALA 5 
a) 
ASTM 80%7, 20%10 ALA 5 
b) 
 
ASTM 7 ALA 5 
c) 






influencia que tiene el flujo de deformación en las microestructuras adyacentes o dentro del 
flujo. 
 
Figura 9.1.10. Imágenes metalográficas vía OM, a) 100X y b) 400X pertenecen a la muestra 2-4 3C (círculo), c) 
100X y d) 400X, pertenecen a la muestra 2-4 3D (rectángulo). Ambas sin TT DP718 
9.2 Ensayos mecánicos de compresión en caliente 
La Figura 9.2.1 muestra las imágenes metalográficas de 1C y 1D después de la 
compresión en caliente a 1020 y 960°C respectivamente, a) a 100X y b) a 400X presentan 
un tamaño de grano ASTM 90% 4, 10% 8 que es menor al medido con solo tratamiento 
DP718 y una menor concentración de maclas en la zona 1C, así también, d) a 100X y e) a 
ASTM 70%7, 30%10 
a) 
ASTM 70%7, 30%10 
b) 
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400X muestran una reducción en el tamaño de grano a ASTM 70%4, 30%5 de la región 
1D.  
Ambas probetas mostraron reducción de tamaño de grano a pesar de haber sido 
deformadas a una velocidad de 0.001s-1, y estar expuestas a temperaturas elevadas durante 
todo el tiempo del ensayo, este comportamiento indica que la presencia de la fase delta 
sobre todo en los límites de grano tiene un efecto de anclaje en el crecimiento de grano 
durante la deformación en caliente de la IN718, esto es consistente con resultados 
reportados [17]. 
Las curvas de esfuerzo verdadero-deformación verdadera en c), presentan un 
comportamiento de pico simple, que hace alusión a la recristalización dinámica, en a) y b) 
correspondiente a 1C se observan granos recristalizado de collar y una disolución de la fase 
delta debido al tiempo que tarda el ensayo a la temperatura de 1020°C que esta por arriba 
de la temperatura de delta solvus que se ha reportado alrededor de 1000°C [1,46], d) y e) 
propias de 1D, presentan una mayor concentración de la fase delta en los límites de grano 
en lugar de granos de collar a diferencia de 1C.  
Sin embargo, la curva referente a 1D deformada a 960°C reporta un comportamiento 
poco común, donde en primera instancia, se observa un trabajo de endurecimiento que 
apunta a la lenta velocidad de deformación y al lento movimiento de dislocaciones que al 
chocar con los obstáculos como límites de grano y la fase  (que se encuentra por debajo de 
la temperatura de delta  solvus y mantiene una alta concentración) produce un incremento 
en el esfuerzo por la alta acumulación de energía permitiendo la nucleación de nuevos 
granos recristalizados, viéndose reflejado en un decremento del esfuerzo hasta alcanzar la 
estabilidad y después una caída que sugiere el crecimiento de algunos nuevos granos 
recristalizados.  
En contraste, la curva referente a 1C (deformada arriba de delta  solvus y con menos 
concentración de la fase delta ), muestra un trabajo de endurecimiento hasta la saturación 




Figura 9.2.1. Imágenes metalográficas vía OM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-3 1C, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente. d) y e), pertenecen a la muestra 2-3 1D, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente, c) Gráfica Esfuerzo Verdadero – Deformación Verdadera 
La disminución en el tamaño de grano es consistente en las zonas 1H y 1I, como se 
observa en la Figura 9.2.2, en a) y d) se exponen las mediciones de ASTM 60% 4, 30% 5, 
ASTM 90%4, 10%8, 100X 
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10% 10 y ASTM 60% 4, 10% 5, 30% 10, respectivamente, la probeta deformada de la zona 
1I a 960°C contiene una mayor concentración de fase  deformada en los límites de grano 
que en la zona 1H deformada a 1020°C y un perfil de grano deformado en dirección de la 
deformación, ambas zonas presentan concentración de maclas y granos recristalizados de 
collar en los límites de grano. 
La deformación se llevó a cabo a una velocidad de 0.01s-1 y ambas curvas presentan 
comportamiento común de pico simple como lo muestra c) donde se observa claramente la 
relación del esfuerzo que incrementa cuando aumenta la velocidad de deformación y 
cuando disminuye la temperatura de deformación [8,10], no obstante, se observa una 
marcada diferencia en el porcentaje de recristalización que presenta cada curva debido a la 
temperatura de compresión de cada ensayo que afecta directamente también al acumulado 
de la fase . 
Las muestras 2A y 2J de la laja 2-3 presentadas en la Figura 9.2.3, exhiben una 
microestructura muy similar con un tamaño de grano ASTM 70%4, 30%5, solo un poco 
más fina que después del TT DP718 (véase la Figura 9.1.5), donde se observa una gran 
concentración de fase delta  Widmanstätten aún después de la deformación en caliente en 
ambas muestras, esto sugiere que a pesar que la muestra 2A se deformó a 1020°C arriba de 
delta solvus, el tiempo que tarda el ensayo no es suficiente para disolver la fase delta . 
Las curvas esfuerzo verdadero–deformación verdadera presentan un comportamiento de 
pico simple típico de las superaleaciones y de los metales con baja SFE, que insinúa 
recristalización dinámica en lugar de recuperación y un esfuerzo máximo superior al 
alcanzado por las muestras pasadas que son dependientes de la velocidad y temperatura de 




Figura 9.2.2. Imágenes metalográficas vía OM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-3 1H, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente. d) y e), pertenecen a la muestra 2-3 1I, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente, c) Gráfica Esfuerzo Verdadero – Deformación Verdadera 
ASTM 60%4, 30%5 10%10, 100X 
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Figura 9.2.3. Imágenes metalográficas vía OM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-3 2A, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente. d) y e), pertenecen a la muestra 2-3 2J, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente, c) Gráfica Esfuerzo Verdadero – Deformación Verdadera 
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a) 
ASTM 70%4, 30%5, 400X 
b) 































2-3 2A y 2J (0.1s-1)
 
c) 
ASTM 70%4, 30%5, 100X 
d) 






Las muestras 3C y 3D fueron ensayadas sin TT DP718 previo y se presentan a modo de 
comparación en la Figura 9.2.4, a) 3C exhibe un tamaño ASTM 10 uniforme y d) 3D un 
tamaño ASTM 90%7, 10% 10, ambas con cierto porcentaje de granos recristalizados en los 
límites de grano sobre todo 3D y ausencia de visible de la fase delta .  
Las curvas de esfuerzo verdadero–deformación verdadera se pueden observar en c), 
donde se aprecia un comportamiento distinto de cada muestra debido a los parámetros de 
deformación, es decir, 3C deformada a 960°C y 0.01s-1 alcanza un valor máximo de 
esfuerzo superior alrededor de 100Mpa en comparación de la muestra 3D deformada a 
1020°C y 0.001s-1, pero menor que la muestra 1I (ver la Figura 9.2.2) con las mismas 
condiciones de deformación, esto apunta a la influencia de la saturación de la fase delta  
que eleva la resistencia interna del material a ser deformado y se refleja en el aumento de el 
esfuerzo verdadero, por otro lado, el comportamiento de 1I de pico simple en comparación 
de 3C, sugiere que el contenido de fase delta  puede promover la recristalización dinámica 
durante el ensayo. 
Sin embargo, la muestra 3D presenta un comportamiento peculiar similar al de la 
primera parte de la curva de la muestra 1D (véase la Figura 9.2.1) aunque con diferencias 
muy marcadas, esto es, la muestra 1D se deformó a la misma velocidad pero a 960°C 
incrementando el esfuerzo máximo verdadero en comparación con 3D, asimismo, se 
observa que el movimiento de dislocaciones en la primera parte de la curva antes de 
incrementar nuevamente el esfuerzo, es mucho más prolongada hasta alcanzar una 
deformación aproximada de 0.15 en comparación de 0.05 de 1D, debido a la lenta 
velocidad del ensayo y sobre todo a la elevada temperatura de 1020°C la cual afecta 
directamente a la resistencia del material a ser deformado y permite una mayor libertad de 
movimiento de las dislocaciones, conjuntamente, un incremento de esfuerzo se ve reflejado 
al alcanzar una deformación de 0.25 probablemente producido por el choque de las 
dislocaciones con obstáculos como límites de grano y precipitados ’, ” y  que no se 
distinguen en las metalografías vía OM, no obstante, la curva no presenta una caída de 
esfuerzo como 1D, que señala  la ausencia de saturación de la fase delta  y por lo tanto, 
una menor acumulación de energía para promover suficiente recristalización dinámica 




Figura 9.2.4. Imágenes metalográficas vía OM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-3 3C, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente. d) y e), pertenecen a la muestra 2-3 3D, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente, c) Gráfica Esfuerzo Verdadero – Deformación Verdadera 
Después de la deformación a 960°C, 3H manifiesta nuevamente una disminución en el 
tamaño de grano ASTM 50%4, 40%5, y una gran concentración de la fase  como lo 
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muestra a) en la Figura 9.2.5, por su parte, 3I deformada a 1020°C presenta un tamaño de 
grano ASTM 40%6, 60% 7 ALA 5 y en apariencia una menor concentración de la fase , 
ambas probetas deformadas a una velocidad de 1s-1. 
Las curvas tienen un comportamiento muy similar a las curvas de las zonas 1H y 1I, con 
la diferencia de alcanzar valores de esfuerzo máximo superiores alrededor de 100MPa, cabe 
señalar que el pico de deformación correspondiente al pico de esfuerzo decrece conforme 
decrece la velocidad de deformación [15]. Ambas zonas muestran granos recristalizados en 
su mayoría de collar en los limites, sin embargo d) y e) de la zona 3I presentan un mayor 
porcentaje de granos recristalizados con una menor concentración aparente de la fase delta 
. 
Las muestras 2-4 1C y 1D se observan en la Figura 9.2.6, a) 1C presenta un tamaño de 
grano más fino después del ensayo de compresión en caliente ASTM 60%6, 40%9 ALA5, 
donde se aprecia una menor concentración de la fase delta  y granos recristalizados de 
collar en los límites de grano, por otra parte, d) 1D exhibe un tamaño de grano ASTM 
60%6, 30%7 ALA 5 y una densidad mayor de fase delta  que es consistente con los 
resultados observados en las muestras 2-3 1C y 1D de la Figura 9.2.1 al tener los mismos 
parámetros de deformación. 
El comportamiento de las curvas esfuerzo verdadero–deformación verdadera, 
presentadas en c) también son consistentes con las curvas de la muestras 2-3 1C y 1D ya 
que fueron deformadas con los mismos parámetros, esto hace pensar que el historial 
termomecánico anterior al TT DP718, no influye en el comportamiento del material 
reflejado en las curvas, pero si en el tamaño de grano después de la deformación industrial 




Figura 9.2.5. Imágenes metalográficas vía OM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-3 3H, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente. d) y e), pertenecen a la muestra 2-3 3I, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente, c) Gráfica Esfuerzo Verdadero – Deformación Verdadera 
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Figura 9.2.6. Imágenes metalográficas vía OM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-4 1C, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente. d) y e), pertenecen a la muestra 2-4 1D, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente, c) Gráfica Esfuerzo Verdadero – Deformación Verdadera 
ASTM 60%6, 40%9 ALA 5, 100X 
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La Figura 9.2.7 presenta las imágenes metalográficas de las muestras 2-4 2A y 2J donde 
en a) se puede observar la muestra 2A con un tamaño de grano ASTM 60%3, 40%4 ALA 2 
muy similar al grano medido antes de la deformación (ver la Figura 9.1.6), en a) y b) se 
observa la presencia de bandas intercruzadas de la fase delta  Widmanstätten en los límites 
de grano y a través de ellos incluso dentro de las maclas, por su parte, 2J presenta una 
microestructura visiblemente más fina que 2A con un tamaño de grano ASTM 70%7, 30%9 
ALA 6 y concentración de la fase delta  deformada como se aprecia en d) y e). 
Las curvas esfuerzo verdadero–deformación verdadera presentadas en c) manifiestan un 
comportamiento de pico simple muy similar a las curvas de las muestras 2-3 2A y 2J, con la 
diferencia que 2-4 2A alcanza un esfuerzo máximo verdadero alrededor de 50 MPa más que 
la muestra 2-3 2A con las mismas condiciones de deformación, esto señala a la visible 
diferencia en la microestructura en ambas muestras, es decir, la muestra 2-4 2A presenta un 
tamaño de grano más fino que la muestra 2-3 2A, lo cual afecta al libre movimiento de las 
dislocaciones durante la deformación que al toparse con más límites de grano, así como, 
con la presencia de la fase delta  en los límites de grano que sirven como obstáculos, 
aumentan la resistencia interna del material a deformarse y esto a su vez aumenta el 
esfuerzo medido en las curvas de flujo del esfuerzo  verdadero. 
Las muestras 2-4 1G y 1H se presentan en a) y d) de la Figura 9.2.8, con tamaños de 
grano ASTM 70%3, 30%4 ALA 2 y ASTM 70% 4, 30%5 ALA 3, respectivamente, ambas 
muestras exhiben un leve refinamiento después de la deformación (véase la Figura 9.1.4), 
sin embargo, la muestra 1G deformada a 960°C presenta una microestructura con granos 
notoriamente deformados y presencia de la fase delta  en límites de grano también 
deformada como se aprecia en b), no obstante, la muestra 1H deformada a 1020°C no 
exhibe granos en apariencia deformados pero si una gran concentración de fase delta  
dentro y sobre todo en límites de grano. Por su parte las curvas de flujo de deformación 
presentan un comportamiento de pico simple que sugiere que el fenómeno de 
recristalización dinámica está presente y un esfuerzo máximo verdadero muy similar a las 




Figura 9.2.7. Imágenes metalográficas vía OM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-4 2A, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente. d) y e), pertenecen a la muestra 2-4 2J, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente, c) Gráfica Esfuerzo Verdadero – Deformación Verdadera 
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Figura 9.2.8. Imágenes metalográficas vía OM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-4 1G, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente. d) y e), pertenecen a la muestra 2-4 1H, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente, c) Gráfica Esfuerzo Verdadero – Deformación Verdadera 
Las muestras 2-4 3C y 3D sin TT DP718, son presentadas en la Figura 9.2.9, a) y b) exhiben las imágenes 
metalográficas de 3C donde se observa una microestructura con granos sin tanta deformación aparente y más 
finos que antes del ensayo de compresión en caliente (véase la  
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Figura 9.1.10) con un tamaño de grano ASTM 10 ALA 8 y la ausencia de la fase delta . 
Por otra parte, la muestra 3D presenta un tamaño de grano ASTM 60%7, 40%9 ALA 5 y 
también un refinamiento después del ensayo y ausencia visible de la fase delta .  
Conjuntamente c) presenta las curvas obtenidas después del ensayo, en las cuales se puede observar un 
comportamiento muy parecido al de las muestras 2-3 3C y 3D con las mismas condiciones de deformación, sin 
embargo, la muestra 2-4 3C deformada a 960°C muestra un esfuerzo máximo verdadero inferior al de la muestra 
2-3 3C alrededor de 50 Mpa, esto sugiere que el historial de trabajo termomecánico industrial de solo un paso de 
deformación, puede influenciar el comportamiento del material en el ensayo, es decir, en la ausencia del TT DP718 
el material permanece con la microestructura final después de la deformación industrial a un paso, con granos 
deformados y energía almacenada como se aprecia en la  
Figura 9.1.10, sin embargo, al ser sometido al ensayo de compresión en caliente existe 
una relevación de esfuerzos debido al incremento de la temperatura y que al momento de la 
deformación permite que las dislocaciones se muevan más fácilmente a comparación de la 
muestra 2-3 3C, que fue deformada a dos pasos y que equivale también a dos procesos de 
calentamiento en el cual existe relevación de esfuerzos antes del ensayo de compresión en 
caliente final. 
Por otro lado, las muestras 2-3 3D y 2-4 3D se comportan de manera muy similar 
alcanzando valores de esfuerzo máximo verdadero alrededor de 75 Mpa, aún con un 
historial termomecánico diferente previo al ensayo final, sin embargo, cabe señalar que las 
condiciones de deformación de 1020°C y 0.001s-1, influyen directamente, esto es, la 
temperatura de deformación es mayor y la velocidad de deformación es menor que en la 
muestra 3C, por lo cual, el tiempo del ensayo aumenta y permite la relevación de esfuerzo, 




Figura 9.2.9. Imágenes metalográficas vía OM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-4 3C, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente. d) y e), pertenecen a la muestra 2-4 3D, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente, c) Gráfica Esfuerzo Verdadero – Deformación Verdadera 
ASTM 10 ALA 8, 100X 
a) 
ASTM 10 ALA 8, 400X 
b) 



























ASTM 60%7, 40%9 ALA 5, 100X 
d) 





Figura 9.2.10. Imágenes metalográficas vía OM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-4 3G, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente. d) y e), pertenecen a la muestra 2-4 3H, después del TT DP718 con 
deformación, 100X y 400X, respectivamente, c) Gráfica Esfuerzo Verdadero – Deformación Verdadera 
La Figura 9.2.10 exhibe las microestructuras de las muestras 2-4 3G y 3H con tamaños 
de grano ASTM 40%5, 60%4 ALA3 y ASTM 80%4, 20%10 en a) y d), respectivamente, 
ASTM 40%5, 60%4 ALA 3, 100X 
a) 
ASTM 40%5, 60%4 ALA 3, 400X 
b) 







































ASTM 80%4, 20 %10, 100X 
d) 






donde en ambas muestras se aprecia una concentración de la fase delta  dentro y sobre 
todo en los límites de grano, en c) se puede observar el comportamiento de las curvas de 
fluencia con un comportamiento de pico simple y un valor de esfuerzo máximo verdadero 
muy similar al de las muestras 2-3 3G y 4H con los mismos criterios de ensayo mecánico 
de deformación en caliente. 
La relación que encuentra la velocidad y temperatura de deformación con el esfuerzo 
verdadero se puede apreciar en la Figura 9.2.11 y la Figura 9.2.13, donde se observa que, a 
medida que incrementa la velocidad de deformación también aumenta el esfuerzo máximo 
verdadero, sin embargo, cuando aumenta la temperatura de deformación también decrece el 
esfuerzo. 
Por otro lado la Figura 9.2.12 y la Figura 9.2.14 presentan el comparativo de la 
deformación pico y se puede apreciar que los valores de deformación pico más elevados 
son los alcanzados por las muestras deformadas a 960°C con excepción de la muestra 3I de 
la laja 2-3, que presenta un comportamiento en la curva de fluencia muy similar al de la 
muestra 3C de las lajas 2-3 y 2-4 sin TT DP718, que no muestran un pico simple sino un 
comportamiento asociado con la recuperación dinámica. 
 
Figura 9.2.11. Comparativa de esfuerzos máximos verdaderos de la laja 2-3 
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Figura 9.2.12. Comparativo de deformaciones pico de la laja 2-3 
 
Figura 9.2.13 Comparativa de esfuerzos máximos verdaderos de la laja 2-4 
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Figura 9.2.14. Comparativo de deformaciones pico de la laja 2-4 
 
9.3 Microscopía electrónica de barrido 
Las muestras fueron microanalizadas vía espectrómetro de dispersión de energía (EDX) 
para obtener un análisis semicuantitativo de algunas partículas, así mismo, relacionando la 
cantidad de niobio y níquel con respecto a la estequiometría de la fase delta  (Ni3Nb) para 
corroborar su presencia. El porcentaje en peso del Níquel y Niobio de las lajas 2-3 y 2-4 de 
las partículas analizadas señaladas con elipses y círculos en las figura de SEM (más 
adelante), se presentan en la Tabla 9 y Tabla 10, respectivamente. 
Tabla 9. Microanálisis semicuantitativo EDX de Ni y Nb de la laja 2-3 
Muestra Ni % peso Nb % peso 
1C 51.65 15.8 
1D 51.36 22.83 
1H 55.1 10.11 
1I 53.36 14.57 
3H 58.57 19.26 
3I 58.43 13.73 
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Tabla 10. Microanálisis semicuantitativo EDX de Ni y Nb de la laja 2-4 
Muestra Ni % peso Nb % peso 
1C 51.57 5.82 
1D 52.49 4.3 
1G 59.38 13.18 
1H 58.8 12.27 
3G 51.4 5.84 
3H 34.82 22.18 
 
El tiempo prolongado y la temperatura de ensayo 1020°C, por encima de delta solvus a 
una velocidad de 0.001s-1 influyen directamente en la disolución de la fase delta  como se 
observa en la Figura 9.3.1 que pertenece a las muestras 2-3 1C y 1D, 1C en a) y b) 
presentan la poca concentración de fase delta  después del ensayo, sin embargo, 1D en c) y 
d) muestran la aún gran concentración bandas  Widmanstätten con 18.55% de fracción 
volumétrica obtenida por medio de un método de intersección con imágenes metalográficas 
SEM [5, 124]  después de la deformación, el recuadro en c) muestra las fracturas de la fase 
 ocasionadas por la deformación [18].  
Las muestras 2-4 1C y 1D son presentadas por la Figura 9.3.2, donde se observa una 
similitud con las muestras 2-3 1C y 1D, en la concentración de fase delta  después del 
ensayo, a) y b) muestran la disolución de la fase delta  debido a la temperatura de 
deformación arriba de delta solvus, sin embargo, c) y d) presentan un crecimiento cruzado 
de bandas delta  Widmanstätten y una vez más las fracturas y disolución de la fase delta  




Figura 9.3.1. Imágenes metalográficas vía SEM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-3 1C (triángulo) después del TT 
DP718 con deformación, 1500X y 4000X, respectivamente, c) y d) pertenecen a la muestra 2-3 1D (círculo) después 














Figura 9.3.2. Imágenes metalográficas vía SEM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-4 1C (triángulo) después del TT 
DP718 con deformación, 1500X y 4000X, respectivamente, c) y d) pertenecen a la muestra 2-4 1d (círculo) después 
del TT DP718 con deformación, 1500X y 4000X, respectivamente 
De acuerdo con lo anterior, el tiempo de exposición del material en el ensayo a la 
temperatura 1020°C arriba de delta  solvus interviene en la cantidad de fase delta  
presente en el material después de la deformación a 0.01s-1 como lo muestra la Figura 9.3.3, 
donde 1H en a) y b) se observa claramente el  cruzamiento de la fase  como estructura 
Widmanstätten y una concentración mayor de la fase delta  que en la muestra de la zona 
1C, pero menor que en la muestra de la zona 1I con una fracción volumétrica de 11.89% 
como se aprecia en c) y d), las flechas en la imágenes señalan la grietas ocasionadas tanto 
por la deformación como por la disolución de la fase  [18]. 
Por otra parte las muestra 2-4 1G y 1H presentadas en la Figura 9.3.4, muestran una 
mayor densidad de fase delta , 1G en a), se puede observar el cruzamiento de las bandas 














señala en el recuadro y 1H en c) se observa como la estructura Widmanstätten de bandas 
delta  pueden localizarse preferencialmente en los límites de grano pero también a través 
de estos, el recuadro señala la disociación de las bandas delta  debido a las fracturas 
causadas por la deformación y a la disolución causada por la temperatura. 
Figura 9.3.3. Imágenes metalográficas vía SEM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-3 1H (triángulo) después del TT 
DP718 con deformación, 1500X y 4000X, respectivamente, c) y d) pertenecen a la muestra 2-3 1I (círculo) después 














Figura 9.3.4. Imágenes metalográficas vía SEM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-4 1G (triángulo) después del TT 
DP718 con deformación, 1500X y 4000X, respectivamente, c) y d) pertenecen a la muestra 2-4 1H (círculo) después 
del TT DP718 con deformación, 1500X y 4000X, respectivamente 
El tiempo que dura la deformación a 1s-1 y a 1020°C no es suficiente para disolver gran 
parte de la fase  de la zona 3I, como se exhibe en la Figura 9.3.5 perteneciente a la laja 2-
3, en c) y d) se aprecia notoriamente la presencia de la fase delta  que no era perceptible en 
c) y d) de la Figura 9.2.5, por lo tanto, esto sugiere que la fase delta  como estructura 
Widmanstätten promueve la recristalización a temperaturas por debajo de delta  solvus y 
en este caso a velocidades de deformación elevadas aun por arriba de la temperatura de 
delta  solvus como se observa en la Figura 9.2.5. De la misma manera las muestras de las 
zonas 3G y 3H de la laja 2-4 presentan una gran concentración de la fase delta  y hacen 
hincapié a la relación del tiempo de exposición de las muestras a la temperatura de ensayo, 















Figura 9.3.5. Imágenes metalográficas vía SEM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-3 3H (triángulo) después del TT 
DP718 con deformación, 1500X y 4000X, respectivamente, c) y d) pertenecen a la muestra 2-3 3I (círculo) después 













Figura 9.3.6. Imágenes metalográficas vía SEM, a) y b) pertenecen a la muestra 2-4 3G (triángulo) después del TT 
DP718 con deformación, 1500X y 4000X, respectivamente, c) y d) pertenecen a la muestra 2-4 3H (círculo) después 
del TT DP718 con deformación, 1500X y 4000X, respectivamente. 
 
9.4 Dureza 
Las durezas medidas después del TT DP718 se presentan en la  
Figura 9.4.1, donde se puede observar que las muestras de la laja 2-3 (señaladas con 
cuadro) deformadas industrialmente a dos pasos antes del TT DP718, en su mayoría, 
encuentran valores superiores de Microdurezas, que las medidas obtenidas de la laja 2-4 
(señaladas con estrella), lo cual es consistente con los resultados obtenidos de los ensayos 
mecánicos de compresión en caliente, en los cuales los valores máximos alcanzados fueron 
las muestras de la laja 2-3, esta conjetura se observa claramente en las durezas medidas de 
las muestras 3C y 3D de las lajas 2-3 y 2-4 (dentro del recuadro) sin TT DP718 y con solo 














Figura 9.4.1. Microdurezas Vickers, comparativo de las lajas 2-3 y 2-4 
La temperatura y velocidad de deformación influyen directamente en la dureza del material, siendo mayores 
las durezas medidas de las muestras deformadas a 960°C y a 0.1s-1 de velocidad de deformación (con excepción de 
la muestra 2-3 2J sombreada en la Tabla 11), como se aprecia en la  
Figura 9.4.2 y la Tabla 11, pertenecientes a la laja 2-3 y en la  
Figura 9.4.3 y la Tabla 12, pertenecientes a la laja 2-4, esto sugiere que la temperatura 
1020°C arriba de delta solvus independientemente del tiempo de duración del ensayo, 
afecta en la concentración de la fase   y maclas que funcionan como obstáculos de las 
dislocaciones y del movimiento de los límites de grano, que se refleja en la disminución de 





Figura 9.4.2. Microdurezas Vickers, comparativo de promedios de microdurezas a diferentes velocidades de 
deformación y temperaturas de deformación de la pieza 2-3 
Tabla 11. Microdurezas Vickers de las muestras deformadas de la laja 2-3 





1C 0.001 1020 233.4 1D 960 296.6 
1H 0.01 1020 273.4 1I 960 352.8 
2A 0.1 1020 291.8 2J 960 294.4 
3I 1 1020 252.2 3H 960 325 
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Figura 9.4.3 Microdurezas Vickers, comparativo de promedios de microdurezas a diferentes velocidades de 
deformación y temperaturas de deformación de la pieza 2-4 
Tabla 12. Microdurezas Vickers de las muestras deformadas de la laja 2-4 





1C 0.001 1020 266.6 1D 960 266.2 
1H 0.01 1020 299.4 1G 960 336 
2A 0.1 1020 315 2J 960 383 
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10 Resultados y discusión de la caracterización EBSD 
10.1 Morfología y tamaño de grano 
Las geometrías irregulares que son típicas de los granos en algunos materiales hacen que 
la forma del grano sea un parámetro difícil de describir sin ambigüedades. Esto es 
especialmente cierto debido a la falta de elementos descriptores generales de forma, en la 
que la mayoría de las formas implican la combinación de grupos de parámetros de tamaño 
para generar un valor sin unidades. Ejemplos de posibles descriptores de forma incluyen: 
longitud/anchura (relación de aspecto), área/zona convexa (solidez) y la longitud/longitud 
de fibra (rizo). Una práctica común es ajustar un elipsoide (o elipse en 2D) para el grano. Si 
bien hay objeciones obvias a la representación elipsoide (principalmente la falta de 
empaquetamiento denso), el elipsoide ha sido aceptada como una de las normas actuales. 
Otros polígonos de empaquetamiento denso (es decir, el poliedro de Kelvin) no llenan el 
espacio, pero generan cuestiones específicas relativas a sus distribuciones de tamaño y 
número de vecinos.  
Es importante señalar que la investigación adicional de los conjuntos de datos 3D puede 
probablemente conducir a medidas más sofisticadas de la forma del grano. Sin embargo, en 
la actualidad, la representación elipsoide ha sido seleccionada como un punto de partida y 
se ha intentado la medición de los errores asociados. 
Además de la forma de los granos, el número de vecinos más cercanos es otro ejemplo 
de un parámetro que no se puede determinar directamente a partir de mediciones en 2D, 
pero se determina fácilmente en 3D. La identificación de los granos (ID), que se asignan 
durante el proceso de segmentación y mapeo de la imagen como se describió en el capítulo 
6, permiten que este proceso se puede automatizar fácilmente. Aquí, todos los pixeles 
volumétricos (vóxel) que pertenecen a un grano son revisados para ver si es perteneciente a 
un grano dado o no. Se comprueban los ID de grano de cada vóxel en vecindad. Si un vóxel 
vecino tiene una ID diferente (es decir, pertenece a un grano diferente), entonces los dos 




El análisis de tamaño de grano con EBSD utiliza los cambios en la orientación 
cristalográfica entre puntos vecinos de la cuadrícula, mayor que un mínimo definido, 
típicamente de 10°, para determinar la posición de los límites de grano. Ya que la fase y 
orientación es conocida en cada punto indexado de la cuadrícula, se conoce la ubicación 
exacta y el carácter de cada límite de grano. De este modo, ciertos tipos de límites de grano, 
como maclas o los límites LAB pueden ser incluidos o excluidos, a criterio del analista.  
El análisis clásico de intercepción de grano lineal puede ser realizado por el software de 
procesamiento de datos en el mapa de cuadrículas o utilizando escaneo de líneas dedicadas. 
El escaneo de líneas dedicadas permiten un gran número de segmentos de grano que se 
incluirán en el análisis utilizando un tiempo de trabajo EBSD relativamente corto (<1 h). La 
determinación del área de grano a partir de mapas EBSD es un método de análisis más 
completo para el tamaño y forma de grano En este caso, el software determina la posición 
de todas las fronteras de grano, de nuevo usando los criterios especificados por el operador 
y calcula una serie de características de cada grano, incluyendo el área, diámetro del círculo 
equivalente, la relación de aspecto o forma (de una elipse ajustada) y el número de vecinos 
[84]. 
Además el volumen de grano se puede calcular simplemente sumando el número de 
voxels que se asignan a cada grano. Cada vóxel ha asociado un volumen dado por: 
ܸݒóݔ݈݁ =  2    Ecuación 10.1.1 
Donde į es el espesor de corte y İ es el tamaño del paso del mapa EBSD 2D. El volumen 
de grano se calcula por: 
�ܸݎܽ݊݋ =  ܸܰ ܸݒóݔ݈݁     Ecuación 10.1.2 
Donde Nv es el número de voxels en el grano. Además de medir el volumen de grano 
verdadero, el radio de la esfera equivalente (ESR) se puede calcular. La distribución de 
ESR es útil para la comparación con las descripciones clásicas de tamaño de grano (o 
radio), que a menudo involucra alguna extrapolación a partir de 2D [62]. 
La forma de grano encuentra una relación directa con el número de vecinos que los 




con TT DP718 únicamente (véase capítulo 8.3) sin ensayo mecánico de compresión en 
caliente, las Figura 10.1.1 a) y d) exhiben una imagen mapa de orientación (OIM) de la 
forma de grano de un área mallada de 500 X 400µm y una gráfica de “Número de granos 
vecinos vs Relación de frecuencia en %”, respectivamente, donde se observa una 
distribución de granos en su mayoría de color verde con una forma cuasi-equiaxial 
homogénea sin deformación e integran una vecindad de 4 a 8 granos entre ellos, los granos 
de color amarillo más grandes se encuentran en menor proporción con más de 9 hasta 14 
vecinos aproximadamente y granos ALA de color rojo con una vecindad mayor a los 15 
granos en una frecuencia mucho menor.  
El número de vecinos en el análisis de forma de grano en 2D es una manera primaria de 
identificación del tamaño de grano que da una perspectiva de la distribución de la 
microestructura y la pauta para el análisis de fenómenos como recristalización y tipo de 
límites de grano como se verá más adelante. Las Figura 10.1.1 b) y e) presentan una OIM 
de diámetro círculo equivalente y gráfica “Diámetro círculo equivalente en µm vs Relación 
de frecuencia en %”, respectivamente, en las cuales se aprecia una distribución mayor de 
los granos de tonalidad verde con un diámetro mayor a 20 µm y menor de 50 µm y en 
menor medida se observan los granos de tonalidad amarillo y rojo con diámetros mayores a 
50µm, no obstante, la concentración de frecuencias de granos de tonalidad azul con 
diámetros menores de 20 µm es mayor a todas, donde se observa un pico en la frecuencia 
de granos con diámetros de 1µm aproximadamente, sin embargo, esto no quiere decir que 
la microestructura se forme en su mayoría con granos finos pero advierte los fenómenos de 
nucleación y recristalización debido al historial termomecánico industrial y tratamientos 
térmicos previos. 
El área de grano en µm2 se observa en la Figura 10.1.1 c) y f) donde se aprecia una gran 
concentración de granos de tonalidad azul menores a 2000µm2 aproximadamente, que es 
consistente con la concentración de granos de diámetro equivalente menor a 50µm 
observados en las Figura 10.1.1 b) y e) y en menor concentración los granos de tonalidad 




Figura 10.1.1. Resultados EBSD de la muestra 2-4 1D inicial después de TT DP718 sin ensayo mecánico de 
compresión en caliente, a) y d) Forma de grano y gráfica “Relación de frecuencia en % vs Número de granos 
vecinos” respectivamente, b) y e) Diámetro círculo equivalente y gráfica “Relación de frecuencia en % vs Diámetro 
círculo equivalente (µm)”, respectivamente, c) y f) Área de grano y gráfica log10 “Relación de frecuencia en % vs 
Área de grano (µm2), respectivamente 
Por otro lado, la Figura 10.1.2 a) y d) presentan la muestra 2-4 1D con el proceso DP718 
completo TT y deformación en caliente con una velocidad de 0.001s-1 y 960°C de 
temperatura de deformación, donde se observa la forma de grano y exhiben una 
distribución en su mayoría de granos con una vecindad de menos de 8 granos y un pico en 
la gráfica que alcanza alrededor de 0.5 en la relación de frecuencia en % de granos con 4 y 
5 granos adyacentes de tonalidad azul, que en comparación a la muestra 2-4 1D inicial 
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existe un marcado crecimiento en la frecuencia de granos con esta apariencia y con este 
números de granos vecinos. 
El tamaño de grano sufrió variaciones como era de esperarse al observar el aumento de 
frecuencia en los granos con una vecindad menor a 8, la frecuencia de granos de tonalidad 
azul con diámetro equivalente de 4-5 µm alcanzan el pico más alto arriba de 0.5, no 
obstante, los granos de tonalidad verde, amarillo y rojo con un diámetro equivalente mayor 
a 10 µm y una frecuencia por debajo de 0.05 se observan distribuidos y circundados por los 
granos de tonalidad azul en toda la OIM como se puede observar en las Figura 10.1.2 b) y 
e).  
El área de grano presenta una concentración de frecuencias de granos de tonalidad azul 
de menos de 15 µm2 cerca de 0.2 como se puede ver en las Figura 10.1.2 c) y f), se observa 
un marcado aumento en la cantidad de granos de estas dimensiones en comparación de la 
muestra 2-4 1D inicial y es notorio que la deformación en caliente influencia el cambio 
microestructural provocando la nucleación de nuevos granos en las fronteras de grano y que 
el tiempo que tarda el ensayo de compresión a 960°C también permite la recristalización y 




Figura 10.1.2. Resultados EBSD de la muestra 2-4 1D después de TT DP718 con ensayo mecánico de compresión en 
caliente, a) y d) Forma de grano y gráfica “Relación de frecuencia en % vs Número de granos vecinos” 
respectivamente, b) y e) Diámetro círculo equivalente y gráfica “Relación de frecuencia en % vs Diámetro círculo 
equivalente (µm)”, respectivamente, c) y f) Área de grano y gráfica log10 “Relación de frecuencia en % vs Área de 
grano (µm2), respectivamente 
La muestra 2-3 1C con DP718 completo con deformación a una velocidad de 0.001s-1 y 
1020°C de temperatura de deformación es presentada por la Figura 10.1.3 en a) y d) se 
observa una microstructura en apariencia de forma más homogénea, que en su mayoría 
comprende granos con menos de 12 vecinos (de tonalidad azul y verde) y en menor medida 
granos con más de 15 granos próximos. El diámetro de círculo equivalente menores a 40 
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µm tienen una mayor distribución de frecuencia y se aprecian en los granos de tono azul y 
verde de las Figura 10.1.3 b) y e) y comprenden un área de grano menor a 1200 µm2 en su 
mayoría con granos de tonalidad azul en las Figura 10.1.3 c) y f). La exposición de la 
muestra a 1020°C en el tiempo que dura el ensayo de compresión influye directamente en 
la morfología de los granos provocando una apariencia de forma más homogénea que la 
muestra 2-4 1D con la misma velocidad de deformación pero a temperatura de 960°C. 
Figura 10.1.3. Resultados EBSD de la muestra 2-3 1C después de TT DP718 con ensayo mecánico de compresión en 
caliente, a) y d) Forma de grano y gráfica “Relación de frecuencia en % vs Número de granos vecinos” 
 
a) Forma de grano 
























Número de Granos Vecinos d) 
 
b) Diámetro círculo equivalente 




























Diámetro círculo equivalente (m)
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respectivamente, b) y e) Diámetro círculo equivalente y gráfica “Relación de frecuencia en % vs Diámetro círculo 
equivalente (µm)”, respectivamente, c) y f) Área de grano y gráfica log10 “Relación de frecuencia en % vs Área de 
grano (µm2), respectivamente 
Las Figura 10.1.4 a) y d) exponen la forma de grano de la muestra 2-3 1H con DP718 
con deformación en caliente a una velocidad de 0.01s-1 y 1020°C de temperatura de 
deformación, donde se puede observar que la mayoría de frecuencias de número de granos 
vecinos es menor a 10 en tonalidad azul y la presencia de granos con hasta 120 vecinos en 
color rojo con una mínima frecuencia, por su parte las Figura 10.1.4 b), c), e) y f) 
manifiestan el tamaño de grano en diámetro equivalente y área de grano, donde se observa 
gran concentración de frecuencias de granos con un diámetro menor a 10 µm y un área 
menor de 100 µm2, sin embargo también se observa la presencia de granos con diámetros 
de 15 a 75 µm y un área de 500 a 5000 µm2 en una frecuencia mucho menor y una mínima 
frecuencia de granos de hasta 180 µm y un área de 10000 µm2. Nuevamente el trabajo 
termomecánico tiene una directa inferencia en la morfología y tamaño de grano, la 
velocidad de deformación de 0.01s-1 es mayor que la velocidad de la muestra 2-3 1C de 
0.001s-1, por lo tanto promueve la nucleación dinámica de nuevos granos en los límites de 
grano y el tiempo que el material es expuesto durante el ensayo de compresión a la 
temperatura de 1020°C es mucho menor, por lo que no es suficiente para que los granos 
más grandes existentes sigan creciendo y los nuevos granos nucleados dinámicamente 




Figura 10.1.4. Resultados EBSD de la muestra 2-3 1H después de TT DP718 con ensayo mecánico de compresión 
en caliente, a) y d) Forma de grano y gráfica “Relación de frecuencia en % vs Número de granos vecinos” 
respectivamente, b) y e) Diámetro círculo equivalente y gráfica “Relación de frecuencia en % vs Diámetro círculo 
equivalente (µm)”, respectivamente, c) y f) Área de grano y gráfica log10 “Relación de frecuencia en % vs Área de 
grano (µm2), respectivamente 
La forma de grano de la muestra 2-4 1H con deformación en caliente a una velocidad de 
0.01s-1 y 1020°C, se observa en las Figura 10.1.5 a) y d), se puede advertir la alta 
frecuencia de los granos de tonalidad azul con 5 a 10 vecinos, que rodean a los granos mas 
grandes deformados e incluso a través de ellos en forma de maclas. El tamaño de grano se 
puede apreciar en las Figura 10.1.5 b), c), e) y f) donde la frecuencia más alta de diámetro 
 
a) Forma de grano 
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b) Diámetro círculo equivalente 
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c) Área de grano 

































equivalente es 10µm y la mayor concentración de frecuencias de área de grano es menor a 
100µm2, así como, los granos de color amarillo y rojo con un diámetro equivalente superior 
a 75 µm y un área de grano por encima de 4000 µm2. 
Figura 10.1.5. Resultados EBSD de la muestra 2-4 1H después de TT DP718 con ensayo mecánico, a) y d) Forma de 
grano y gráfica “Relación de frecuencia en % vs Número de granos vecinos” respectivamente, b) y e) Diámetro 
círculo equivalente y gráfica “Relación de frecuencia en % vs Diámetro círculo equivalente (µm)”, 
respectivamente, c) y f) Área de grano y gráfica log10 “Relación de frecuencia en % vs Área de grano (µm2), 
respectivamente 
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10.2 Fracción recristalizada 
EBSD es de gran ayuda en la caracterización de la fracción recristalizada al identificar 
los granos y sub-granos dependiendo de su desorientación mínima en grados, en este caso 
el parámetro asignado de la desorientación mínima para separar a los sub-granos es de 2° y 
para separar a los granos es de 8°. 
La Figura 10.2.1 presenta la fracción recristalizada de la muestra 2-4 1D inicial después 
del TT DP718 sin deformación, donde se observa claramente una gran mayoría de granos 
recristalizados aproximadamente de 95% de frecuencia y un 5% de granos 
subestructurados, debido a la ausencia de deformación después del TT DP718 
prácticamente no hay granos deformados.  
Figura 10.2.1. Resultados EBSD fracción recristalizada de la muestra 2-4 1D inicial después de TT DP718 sin 
ensayo mecánico de compresión en caliente, a) OIM de Fracción recristalizada, b) Gráfica “Frecuencia vs Grano 
Recristalizado-Subestructurado-Deformado 
Sin embargo, la muestra 2-4 1D con deformación en caliente a una velocidad de 0.001s-1 
y 960°C de temperatura de deformación presenta un porcentaje aproximado de 60% de 
granos deformados y un 20% de granos recristalizados y substructurados como se puede 
observar en la Figura 10.2.2, los granos en color azul revelan la topología típica de 
microestructuras parcialmente recristalizadas, en el que los granos iniciales están rodeados 
de collares de granos recristalizados. Tal topología lleva a suponer que los mecanismos de 
recristalización de la IN718 pertenecen a la categoría de discontinua (o clásica) 
recristalización dinámica que se basa en una secuencia de endurecimiento por deformación-
almacenamiento de energía que conduce a la nucleación de nuevos granos en los límites de 































Figura 10.2.2. Resultados EBSD fracción recristalizada de la muestra 2-4 1D después de TT DP718 con ensayo 
mecánico de compresión en caliente, a) OIM de Fracción recristalizada, b) Gráfica “Frecuencia vs Grano 
Recristalizado-Subestructurado-Deformado 
Por otro lado en la Figura 10.2.3 se observa la muestra 2-3 1C deformada a 1020°C y 
0.001s-1 con un porcentaje mayor del 80% de granos recristalizados y 20% 
aproximadamente de granos sub-estructurados, sin presencia de granos deformados, aunque 
la velocidad de deformación de 0.001s-1 es la misma que la muestra 2-4 1D, es aparente que 
el tiempo que tarda la muestra sometida a una mayor temperatura de deformación de 
1020°C es suficiente para promover la recristalización de los granos deformados y la 
energía almacenada después del endurecimiento debido a la velocidad de deformación no 
es lo suficientemente elevada para originar la nucleación de nuevos granos recristalizados 
en los límites de grano. 
Figura 10.2.3. Resultados EBSD fracción recristalizada de la muestra 2-3 1C después de TT DP718 con ensayo 
mecánico de compresión en caliente, a) OIM de Fracción recristalizada, b) Gráfica “Frecuencia vs Grano 
Recristalizado-Subestructurado-Deformado 
En contraste con lo anterior, la Figura 10.2.4 y la Figura 10.2.5 exhiben los resultados de 
la fracción recristalizada de las muestras 2-3 1H y 2-4 1H, respectivamente, ambas 




















































granos recristalizados de 45% y alrededor de 15% de granos deformados, en comparación 
al 20% de granos recristalizados aproximadamente y al 45% de granos deformados de la 
muestra 2-4 1H con las mismas condiciones de deformación, esto puede ser imputable al 
historial termomecánico industrial al cual fueron sometidos antes del proceso DP718 
completo, es decir, la muestra 2-3 1H con dos pasos de deformación industrial de 1000°C y 
980°C presentó una microestructura más fina y con granos ALA menos grandes antes y 
después del DP718 que la muestra 2-4 1H con un solo paso de deformación industrial a 
980°C (véanse los capítulos 8.2 y 9.1). 
Figura 10.2.4. Resultados EBSD fracción recristalizada de la muestra 2-3 1H después de TT DP718 con ensayo 
mecánico de compresión en caliente, a) OIM de Fracción recristalizada, b) Gráfica “Frecuencia vs Grano 
Recristalizado-Subestructurado-Deformado 
Figura 10.2.5. Resultados EBSD fracción recristalizada de la muestra 2-4 1H después de TT DP718 con ensayo 
mecánico de compresión en caliente, a) OIM de Fracción recristalizada, b) Gráfica “Frecuencia vs Grano 
Recristalizado-Subestructurado-Deformado 
Esto sugiere que la recristalización comienza predominantemente en los puntos de límite 
de los granos. Aunque la recristalización comienza, por supuesto, con la formación de 
granos individuales aislados, estos granos no permanecen aislados, sino que representan 






















































y pronto se forman de redes cerradas que resultan en la estructura collar conocida. De esta 
manera, el collar está formado por una fusión de cúmulos de granos recristalizados, no por 
granos individuales completamente aislados, finalmente llegando a ser tan densa que 
comienzan a tocarse. Estos granos recristalizados aparecen a lo largo de límites “normales” 
y HAB y no en las maclas [76, 102]. Sin embargo, al centrarse en los núcleos de grano 
recristalizado de la IN718 se aprecia que aparecen no sólo en los límites de grano de los 
granos iniciales, sino también en el interior de los granos deformados. Esto es imposible 
para la recristalización dinámica discontinua, ya que necesita un límite de grano inicial para 
la generación de nuevos núcleos, por lo tanto, otro mecanismo de nucleación parece ser 
responsable, estas observaciones llevan a creer que una forma de recristalización llamada 
recristalización continua se produce, pero de una manera más localizada que la habitual 
debido a que la energía de falla de apilamiento SFE no es lo suficientemente alta como para 
permitir una recuperación eficiente [67,69]. 
10.3 Límites de grano (Ángulo alto HAB y bajo LAB) 
El límite de grano (GB) puede ser dibujado entre pixeles en el mapa donde hay un 
cambio de la orientación interpixel mayor que el mínimo definido, por lo general 2-5° esto 
es debido a que la resolución angular de la técnica se limita a ~0.5° en el mejor 
acercamiento. Por lo general, los límites de grano con desorientaciones entre 2° y 10° se 
consideran sub-granos o límites LAB, mientras que los límites con desorientaciones > 10° 
se consideran límites HAB aleatorios. Esta herramienta permiten porcentajes de límites de 
grano en cada categoría para ser comparados y los mapas de este componente permiten la 
concentración y distribución de los límites LAB que se determinen. Si los píxeles vecinos 
son de diferentes fases, los límites de fase se pueden mostrar en su lugar [84]. 
La  
Figura 10.3.1 presenta los límites de grano de la muestra 2-4 1D inicial, donde se 
observa la presencia en mayor cantidad de granos HAB >15° de desorientación y un 
porcentaje de 45% aproximadamente de granos con 60° de desorientación típica de las 
maclas de recocido que se pueden ver claramente en la OIM de color negro, esto debido a 
que la muestra 2-4 1D inicial solo fue sometida a TT DP718, en contraste, la Figura 10.3.2 




dramática disminución en los granos con 60° de desorientación y un aumento en los granos 
LAB <15° de desorientación en color verde y rojo, esto sugiere una estrecha relación de la 
temperatura y la deformación con la desorientación de los límites de grano, la mayoría de 
los límites de color verde se encuentran dentro de los granos identificados como granos 
deformados y sub-estructurados como se observó en la fracción recristalizada. 
 
Figura 10.3.1. Resultados EBSD Límites de grano de la muestra 2-4 1D inicial después de TT DP718 sin ensayo 
mecánico de compresión en caliente, a) OIε de δímites de Grano, b) Gráfica “Relación de Frecuencia vs 
Desorientación” 
Figura 10.3.2. Resultados EBSD Límites de grano de la muestra 2-4 1D después de TT DP718 con ensayo mecánico 
de compresión en caliente, a) OIε de δímites de Grano, b) Gráfica “Relación de Frecuencia vs Desorientación” 
Por otro lado, un aumento en la temperatura de deformación hasta 1020°C con la misma velocidad de 0.001s-1 
velocidad de 0.001s-1 como en la muestra 2-3 1C incrementa el porcentaje de límites de grano HAB y sobre todo en 
grano HAB y sobre todo en límites de 60° de desorientación, también se aprecia un aumento en el porcentaje de 
aumento en el porcentaje de relación en los límites LAB < 5°, sin embargo, esto es debido a una línea recta verde 
una línea recta verde con una tendencia marcada que cruza la OIM, la cual es una línea de pulido obvia que viene 




























































Figura 10.3.3. Resultados EBSD Límites de grano de la muestra 2-3 1C después de TT DP718 con ensayo 
mecánico de compresión en caliente, a) OIε de δímites de Grano, b) Gráfica “Relación de Frecuencia vs 
Desorientación” 
La Figura 10.3.4 y la  
Figura 10.3.5 presentan las frecuencias de los límites de grano de las muestras 2-3 1H y 
2-4 1H, respectivamente, deformadas a 0.01s-1 y 1020°C, donde se puede observar de 
nueva cuenta un aumento en el porcentaje de límites LAB dentro de los granos deformados 
y sub-estructurados y una disminución en los granos HAB. Esto evidencia que al aumentar 
la velocidad de deformación aun a la temperatura de 1020°C los límites LAB tienden a 
incrementarse, es decir, el aumento de los límites HAB se relaciona directamente con el 
aumento de la temperatura y la disminución de la velocidad de deformación. 
 
Figura 10.3.4. Resultados EBSD Límites de grano de la muestra 2-3 1H después de TT DP718 con ensayo 






























































Figura 10.3.5. Resultados EBSD Límites de grano de la muestra 2-4 1H después de TT DP718 con ensayo 
mecánico de compresión en caliente, a) OIM de Límites de Grano, b) Gráfica “Relación de Frecuencia vs 
Desorientación” 
El aumento en la temperatura o la disminución en la velocidad de deformación infieren 
directamente en la formación de límites HAB, sin embargo, la desorientación aumenta con 
la deformación, donde los sub-granos son desorientados progresivamente. Después de una 
deformación aproximadamente de 0.5, las distribuciones en desorientación alcanzan un 
estado estacionario, probablemente relacionado con un equilibrio entre el endurecimiento 
por deformación y la recuperación dinámica, particularmente dentro de las zonas afectadas 
con heterogeneidad de deformación, donde los límites de grano HAB aparecen primero. La 
estructura es capaz de disipar la energía y dar cabida a la incompatibilidad entre la 
deformación granos vecinos [67, 69], lo que sugiere una indicación de la disociación de los 
límites originales HAB y la generación de dislocaciones en altas velocidades de 
deformación. La frecuencia de los límites LAB disminuye gradualmente transformándose a  
límites de tamaño de ángulo medio o límites HAB para eliminar la energía almacenada con 
velocidades de deformación inferiores [102]. 
10.4 Límites especiales CSL y maclas 
El análisis EBSD puede determinar la relación de orientación completa en un límite de 
grano y por tanto, más información que el ángulo de desorientación, que se discutió en la 
sección anterior. Por ejemplo, es posible detectar y medir los límites que tienen relaciones 
especiales de orientación, tales como límites de sitio de coincidencia de red (CSL) en la que 
hay una buena coincidencia atómica a través del límite y una fracción significativa de los 
sitios de átomos comunes a ambos cristales. El recíproco de la relación de sitios de átomos 
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que son comunes a ambos cristales (sitios de coincidencia) a los sitios de red se denota por 
la letra griega Σ. 
El parámetro Σ es la relación de volumen de la celda unitaria de la CSL a la de la red 
cristalina o equivalentemente, Σ es la densidad recíproca de sitios coincidentes. Por 
ejemplo, si 1 en 3 sitios de red coinciden, esto se describe como una relación Σ3. La 
superficie real del límite de grano se realiza como un plano que se extiende a través de la 
CSL [82], por ejemplo, en una frontera macla en un material FCC, un tercio de los sitios de 
red son comunes a ambos cristales y por lo tanto este es un límite Σ3. Con el fin de 
determinar si un límite medido puede ser clasificado como un límite de CSL, algún criterio 
en cuanto a la desviación permisible de la relación exacta de orientación debe ser utilizado, 
y el criterio Brandon se utiliza más comúnmente. Esto indica que la desorientación máxima 
permisible () de la relación CSL exacta es: 
 = ݉�−1 2     Ecuación 10.4.1 
Donde θm es el ángulo máximo de desorientación para un límite LAB (normalmente 15°). 
Así, para un límite de LAB (Σ1), θ = 15° y para un límite Σ3, θ = 8.7° [80]. 
Los límites CSL se pueden caracterizar usando funciones de distribución de desorientación 
(MDF). Un MDF describe la desorientación de un límite de grano en términos de un eje de 
rotación que los dos granos tienen en común y la rotación sobre el eje para las dos redes en 
coincidencia (un par de ejes/ángulo) [103]. 
La fracción de límites CSL puede aumentar con la recristalización y tienen relativamente 
poca energía y movilidad, la Figura 10.4.1 presenta los limites CSL de la muestra 2-4 1D 
inicial, donde se observa un gran porcentaje aproximado de 46% de límites Σ3 de maclas de 
recocido, donde los límites maclas coherentes más comunes que se encuentran en el plano 
{111} tienen energías y movilidades muy inferiores a los límites maclas incoherentes en 
otros planos; por ejemplo: plano {110} con 70° y 109.47° de desorientación [104], lo que 
lleva esto a su hábito planar característico y tiene una desorientación de 60° alrededor de un 




Por otro lado Σ9 con 38.94° y 141.06° de desorientación alrededor de un plano eje {110} 
más comunes, es el segundo límite con más presencia con un porcentaje aproximado de 2% 
en la muestra 2-4 1D con únicamente TT DP718, esto es consistente con los resultados 
anteriores y sitúa de manifiesto la gran presencia de maclas formadas durante el TT DP718 
en una microestructura prácticamente recristalizada con muy poco porcentaje de granos 
subestructurados y libre de deformación después del TT.  
Durante la migración de los límites, las interacciones ocurren predominantemente entre los 
límites Σ3 preexistentes dando lugar a múltiples maclas y la interacción que se produce con 
frecuencia entre dos maclas preexistentes resulta en un límite Σ9 según la relación Σ3 + Σ3 
= Σ9. Cuando un límite Σ9 generado de esta manera se encuentra con otra frontera Σ3, el 
resultado es un nuevo límite Σ3 o un Σ27 de acuerdo con la relación Σ3 + Σ9 = Σ3 o Σ3 + 
Σ9 = Σ27, respectivamente. Sin embargo, a partir de estadísticas de límites Σ3, Σ9 y Σ27 en 
varias microestructuras, se infiere que Σ3 + Σ9 = Σ3 se produce con más frecuencia que Σ3 




Figura 10.4.1. Resultados EBSD límites CSL de la muestra 2-4 1D inicial después de TT DP718 sin ensayo 
mecánico de compresión en caliente, a) OIM de Límites de Grano CSL, b) OIM Límites Maclas, c) Gráfica 
“Frecuencia vs Valor de Sigma” 
La muestra 2-4 1D con deformación a 0.001s-1 y 960°C se presenta en la Figura 10.4.2 
donde se puede observar una disminución notoria en el porcentaje de maclas Σ3 con un 
3.5% aproximadamente en comparación a la muestra 2-4 1D inicial con 46%, por otro lado, 
se puede distinguir la presencia de límites CSL Σ9, Σ11 y Σ19a con 38.94°, 50.48° y 26.53° 
de desorientación, respectivamente, alrededor de un plano preferencial comúnmente de 
{110}, sin embargo, se puede advertir también la presencia de Σ7 y Σ21a con 38.21° y 
21.79° de desorientación, respectivamente, alrededor del mismo plano preferente de Σ3 
{111} y otros límites CSL aleatorios. Los límites maclas Σ3 decrecen con la deformación 
como se aprecia en la microestructura parcialmente recristalizada y en su mayoría 
deformada y sub-estructurada de la muestra 2-4 1D.  
a) b)
 





Figura 10.4.2. Resultados EBSD límites CSL de la muestra 2-4 1D después de TT DP718 con ensayo mecánico de 
compresión en caliente, a) OIM de Límites de Grano CSL, b) OIM Límites Maclas, c) Gráfica “Frecuencia vs 
Valor de Sigma” 
La Figura 10.4.3 presenta la muestra 2-3 1C deformada a 1020°C y 0.001s-1 con un 
porcentaje mayor del 28% de límites maclas Σ3 y 2% de límites CSL Σ9 aproximadamente, 
estos últimos se encuentran en su mayoría en límites de granos sub-estructurados (límites 
CSL color morado). Sin presencia de granos deformados y una mayoría de granos 
recristalizados como se pudo observar en el capítulo 10.2, la presencia de maclas Σ3 
aumenta, aunque la velocidad de deformación de 0.001s-1 es la misma que la muestra 2-4 
1D, la preferencia de formación de los granos con límites CSL aumenta con la cantidad de 
recristalización (altas temperaturas y bajas velocidades de deformación) [103], esto sugiere 
que el tiempo que tarda la muestra sometida a una mayor temperatura de deformación de 
1020°C es suficiente para promover la recristalización de los granos deformados y los 
límites maclas Σ3. 
a) b)
 





Figura 10.4.3. Resultados EBSD límites CSL de la muestra 2-3 1C después de TT DP718 con ensayo mecánico de 
compresión en caliente, a) OIε de δímites de Grano CSδ, b) OIε δímites εaclas, c) Gráfica “Frecuencia vs 
Valor de Sigma” 
Los límites CSL prefieren bajas velocidades y altas temperaturas de deformación para su 
formación, no obstante, la muestra 2-3 1H deformada a 0.01s-1 y 1020°C presentada en la 
Figura 10.4.4, exhibe que los límites maclas Σ3 y límites CSL Σ9 con 11% y 0.5%, 
respectivamente, son los límites CSL con mayor presencia, a pesar de que la velocidad de 
deformación aumenta y que se ha observado que el porcentaje de Σ3 disminuye con la 
deformación (Figura 10.4.2), esto debido a que los límites maclas Σ3 son desorientados en 
la deformación debido a la activación de los diferentes sistemas de deslizamiento en los 
cristales en sus dos lados, por lo tanto los límites maclas Σ3 iniciales se transforman 
progresivamente en límites de grano normales HAB móviles a través del esfuerzo, por lo 
tanto, la relación de Σ3 disminuye en el comienzo de la deformación, pero aumenta con el 








límite de grano móvil que tiene lugar dentro de los granos recristalizados de collar [67, 69, 
70, 76, 112, 113].  
En contraste, la Figura 10.4.5 presenta la muestra 2-4 1H con las mismas condiciones de 
deformación a 0.01s-1 y 1020°C que la muestra 2-3 1H y en ella se aprecia una 
microestructura muy similar a la muestra 2-4 1D de la Figura 10.4.2, donde se observa una 
disminución evidente de los límites maclas Σ3 con un 3% aproximadamente y la presencia 
de límites CSδ Σ9, Σ11 y Σ19a y otros límites CSδ aleatorios, esto se podía inferir gracias a 
las diferencias notables en la microestructura de ambas muestras, es decir, aunque las 
condiciones de deformación son las mismas, la microestructura presenta un mayor 
porcentaje de granos deformados y sub-estructurados, por lo cual disminuye el porcentaje 
de Σ3.  
Figura 10.4.4. Resultados EBSD límites CSL de la muestra 2-3 1H después de TT DP718 con ensayo mecánico de 
compresión en caliente, a) OIε de δímites de Grano CSδ, b) OIε δímites εaclas, c) Gráfica “Frecuencia vs 








Figura 10.4.5. Resultados EBSD límites CSL de la muestra 2-4 1H después de TT DP718 con ensayo mecánico de 
compresión en caliente, a) OIε de δímites de Grano CSδ, b) OIε δímites εaclas, c) Gráfica “Frecuencia vs 
Valor de Sigma” 
La IN718 tiene una baja SFE y promueve la DRX y con esto la formación de límites 
maclas Σ3 en el recocido durante y después de la deformación plástica, la dependencia de la 
densidad de límites maclas (, Σ3) a la SFE y al tamaño de grano (d) del material puede ser 
descrita mediante una ecuación simple: 
 = ܾ݀ log ݀݀
0
    Ecuación 10.4.2 
Donde b es una constante relacionada con el inverso de la SFE del material y d0 es el 
tamaño de grano en la que =0. Por lo tanto, una baja SFE y el tamaño de grano más 
pequeño producirían una mayor fracción de los límites de Σ3 [77], como se puede apreciar 








10.5 Identificación de la fase delta  
La identificación completa de fase debe incluir dos componentes que identifican la fase 
única: estructura y la química. Estrictamente hablando, la identificación inequívoca de fase 
cristalina requiere la determinación de la disposición exacta periódica, atómica de la fase 
desconocida. Esta es la información contenida en el grupo espacial, parámetros de red, y las 
ocupaciones químicas de las posiciones atómicas del grupo de espacio para una fase dada 
[62]. EBSD se puede utilizar para facilitar la identificación de fase basada en EDX, 
especialmente para las fases fuera de estequiometría y para las fases que tienen 
composiciones químicas idénticas o similares, pero diferentes estructuras cristalinas [78]. 
Las mediciones se realizan en lugares individuales en una matriz regular definida por el 
usuario. En cada punto, se recoge un patrón EBSD, la posición de las bandas en el patrón 
localizada utilizando rutinas de procesamiento de imágenes y la orientación determinada a 
partir de la geometría de las bandas. Este procedimiento se realiza sin ninguna intervención 
del operador. En los materiales multifásicos también es posible diferenciar la fase en cada 
punto en una exploración OIM. Esto se hace por un punto individual en la exploración 
realizando el proceso de indexación de cada una de las fases constituyentes y la búsqueda 
de la fase con la mejor solución para las bandas detectadas en el patrón de difracción. 
La diferenciación de fase funciona bien cuando las estructuras cristalinas de los 
candidatos de fase son relativamente diferentes. Incluso cuando dos fases tienen la misma 
simetría de un grupo de puntos que se pueden distinguir si los planos de difracción son 
diferentes. Por ejemplo, una fase cúbica centrada en el cuerpo es relativamente fácil de 
diferenciarse de una fase cúbica centrada en las caras debido a la singularidad de los 
ángulos interplanares entre los planos de difracción para cada fase. Una buena aplicación de 
la diferenciación de fase en EBSD es en muestras donde las fases constituyentes tienen 
esencialmente la misma composición química, pero varían en estructura cristalográfica. En 
estos casos, las fases constituyentes no pueden distinguirse por mapas de espectroscopia de 
dispersión de energía de rayos X estándar (EDX) [114]. 
En este caso la Fase Delta  identificada tiene una estequiometria Ni3Nb y una estructura ortorrómbica, el 




con sus respectivas posiciones de Wyckoff, los parámetros se presentan en la Tabla 13. La Fase gama  identificada 
de color azul se cuantificó en 91.1% y la fase delta  de color amarillo en 8.95% que corresponden a la muestra 2-4 
1H después del proceso DP718 con deformación a 0.01s-1 y 1020°C, donde la fase delta  se encontró en su mayoría 
en los límites de grano, sin embargo, también se aprecian a través de los granos y en los límites maclas, como se 
puede observar en la  
Figura 10.5.1. El hecho de que la fase delta  en su mayoría se encuentre en los límites 
de grano sugiere un efecto de anclaje y por lo tanto un control del crecimiento de grano 
durante la deformación en caliente. 
Tabla 13. Parámetros estructurales para la fase į a 25°C: Pmmn (n°59) con a = 5.114 Å, b = 4.244 Å y c = 4.538 
Å [48]. 
 Wyckoff x Y z Ocupación 
Ni (1) 2a 0 0 0.3182 1 
Ni (2) 4f 0.7494 0 0.8414 1 
Nb(1) 2b 0 1/2 0.6513 1 
 
 
Figura 10.5.1 Identificación de la fase delta  
 
10.6 Líneas de kikuchi gama  y delta  
Un software especializado puede analizar los patrones de Kikuchi de electrones retro-
dispersados EBSKP mediante la detección de un número de bandas de Kikuchi utilizando 




convierte los bordes de las líneas en puntos de ese espacio y los compara con patrones 
teóricos de la base de datos del programa. Con la información a priori sobre las fases 
candidatos bajo el haz de electrones, el software determina todas las orientaciones posibles 
con cada fase y reporta el mejor ajuste, orientación e identificación de fase. El EBSKP se 
considera entonces indexado cuando se conocen la fase y su orientación [84, 118]. 
Para el caso de análisis semi-automatizado de EBSKP, la identificación de las bandas en 
los patrones es vital para el análisis informático posterior. Mientras que el análisis manual 
proporciona la más alta precisión final en virtud de proporcionar un mayor control por 
medio de comparación con un atlas de patrones de Kikuchi [115], la detección 
automatizada de bandas de Kikuchi es de gran beneficio si un gran número de patrones de 
difracción se van a analizar. En tales casos, la resolución de la transformada de Hough debe 
maximizarse para identificar correctamente las posiciones de las bandas.  
Una vez que las bandas con alta definición, y patrones bien calibrados se identifican, el 
ajuste de fase automatizada se puede realizar utilizando una base de datos de diferentes 
fases. Este método es similar a la indexación automática de una sola fase, excepto que las 
mejores soluciones para múltiples fases se comparan entre sí para encontrar la mejor 
identificación [62]. Una vez que se identificó una fase dada, un patrón de EBSKP es 
ajustado con la orientación correcta y superpuesto sobre el patrón EBSKP desconocido para 
la comparación [116]. 
La Figura 10.6.1 presenta la indexación de EBSKP de la fase gama  en b) y d) y de la 
fase delta  en c) y e) de la muestra 2-4 1H con deformación a 0.01s-1 y 1020°C, con la 
superposición de EBSKP en azul y amarillo, respectivamente, utilizando por un lado, los 
parámetros del níquel existentes en la base de datos del software para la fase gama  y por 
otro lado, los parámetros de la Tabla 13 para la fase delta . Las líneas centrales de las 
bandas de Kikuchi corresponden a la proyección de los planos de difracción sobre la 
pantalla de fósforo. 
Por lo tanto, cada banda Kikuchi puede ser indexada por los índices de Miller del plano 
del cristal difractado que la formó. Cada intersección de banda corresponde a la 




las bandas de Kikuchi corresponden a la intersección de los ejes de zona en el cristal con la 
pantalla. Estas intersecciones pueden ser etiquetadas por la dirección del cristal para el eje 
de zona, que es la dirección común compartida por dos planos del cristal. Un eje de zona 
[uvw] es siempre perpendicular al plano normal (hkl) que comprende la zona [117]. 










EBSKP desconocido y superposición de EBSKP conocido, respectivamente, de la Fase , c) y e) EBSKP 
desconocido y superposición de EBSKP conocido, respectivamente, de la Fase  
 
10.7 Figuras de polos 
Una figura de polos directa (DPF) es una proyección estereográfica que muestra la 
distribución de polos, o las normales a los planos, de un plano cristalino específico, usando 
los ejes de la muestra como ejes de referencia. En el caso de textura aleatoria, los polos se 
distribuirán uniformemente en la proyección, pero si existe textura como tal, los polos 
aparecerán alrededor de algunas orientaciones preferenciales, dejando las demás áreas 
desocupadas como se observa en la  
Figura 10.7.1 [61]. 
 
Figura 10.7.1. a) Figura de polos con textura aleatoria b) Figura de polos con textura preferente. Orientación 
preferencial = textura cristalográfica [63] 
En una figura de polo inversa (IPF), los ejes de la esfera de proyección están alineados 
con las direcciones de cristal. Las direcciones representadas son la proyección 
estereográfica de direcciones de cristal paralela a ya sea la dirección normal (ND), 
dirección de laminación (RD) o la dirección transversal (TD) en la muestra. En la OIM de 
los cristales, el haz de electrones se escanea sobre la muestra en una cuadrícula de puntos y 
en cada punto se encuentra un patrón de difracción obtenido, una orientación del cristal 
medido y un color asignado de acuerdo con su posición en la IPF. La simetría del cristal de 
la muestra determina la forma de la región de la proyección estereográfica utilizada para la 
IPF. Cualquiera de las direcciones equivalentes cristalográficamente simétricas se pueden 
asignar a una dirección particular de la muestra, la forma de la IPF es tal que la dirección 




Figura 10.7.2. a). Figura de polo inversa obtenida a través de una proyección estereográfica. b) Figura de polo 
inversa utilizada por el equipo para la identificación de intensidades c) Representación semántica de las 
orientaciones del cristal [63,117] 
Las DPF son el método más común de presentar datos de textura para materiales tales 
como láminas de acero, donde la descripción del producto requiere de la especificación de 
dos direcciones. Para procesos de deformación de gran simetría como la forja uniaxial o 
ensayos de compresión en caliente que sólo requieren especificar un eje, se puede dar una 
descripción satisfactoria de la textura por medio de la IPF. Esta figura utiliza un triángulo 
estereográfico unitario como marco de referencia, en el cual los ejes del cristal son fijados 
por la IPF, la figura de polo estereográfica puede ser reducida, en donde solo 1/48 de todas 
las proyecciones estereográficas es requerida, véase la Figura 10.7.2. Ya que no se hace 
distinción entre familias de direcciones, la IPF es trazada en una porción de la proyección 
estereográfica, de tal manera que, solo un polo de una familia de polos puede ocurrir en 
cada área Los colores en la IPF exponen la frecuencia con la cual un eje de alta simetría en 
la muestra de estudio coincide con direcciones específicas del cristal [119, 120].  
La Figura 10.7.3 muestra las DPF de {100}, {110} y {111} y las IPF respecto a X0, Y0 
y Z0 de la fase gama  en a) y b), respectivamente, tanto en las DPF como en las IPF, es 
claro que existe una distribución aleatoria de colores que describen las orientaciones 
cristalográficas, sin embargo en la IPF con respecto a X0 se puede distinguir una 
aglomeración de color verde y roja que advierte una ligera preferencia por la dirección 
<101> y <001> , respectivamente, por lo tanto X0 podría representar el eje transversal de la 




Figura 10.7.3. a) Figura de Polos Directa (DPF) Fase Gama , b) Figuras de Polos Inversa (IPF), Fase Gama  
En la Figura 10.7.4 se muestran los OIM de orientación cristalina del material en a), b) y 
c), en donde la diferente coloración está relacionada con la orientación cristalina 
característica de la estructura granular del material. Aunque cada grano se caracteriza por 
una coloración que define la orientación predominante, se pueden observar diferentes 
tonalidades que nos indican la presencia de distintas orientaciones dentro de un grano 
producidas por las numerosas dislocaciones y sub-estructuras producidas en la deformación 
[121].  
En el material deformado la variedad de tonalidades dentro de cada grano es destacable, 
lo que indica la generación de las subestructuras mencionadas vinculadas al proceso de 
deformación sobre el material. Este cambio local de las orientaciones cristalinas producidas 
en el interior de los granos también es observado en las IPF mostradas en la Figura 10.7.4 
en d), e) y f) para la fase delta  respecto a Z0, Y0 y X0, respectivamente, en las que se 
observa una gran dispersión de orientaciones cristalinas que aumenta con la deformación y 
una distribución aleatoria en las orientaciones cristalográficas independientemente del eje 








Figura 10.7.4. Figuras de Polos Inversa (IPF). a), b) y c) OIM, d) Fases  y , eje Z0, e) Fase  eje Z0 y Fase  eje 
Y0, f) ) Fase  eje Z0 y Fase  eje X0 
10.8 Relación de orientación 
La relación de orientación entre dos cristales o dos fases orientadas de manera diferente, 
es una transformación espacial aplicada a un cristal a fin de que ambas orientaciones tengan 



































simple rotación relativa de una red a la otra, que se expresa convenientemente por una 
matriz de transformación de rotación gm:  ܥ݅ = �݉  ݆ܥ      Ecuación 10.8.1 
 
Donde Ci y Cj son los sistemas coordinados del cristal. La forma más fácil para describir la rotación de tal 
matriz es en términos de un eje de rotación <hkl> común ó un eje correspondiente a cada fase para ambos sistemas 
de coordenadas de red y un ángulo de rotación  ( 
Figura 10.8.1). Por lo tanto, es común mantener la inclinación de los límites de fases 
constantes y sólo tener en cuenta la dependencia del ángulo de rotación [122]. 
 
Figura 10.8.1. Rotación alrededor del eje <uvtw> de ángulo  coincidencia de los sistemas de coordenadas 1 y 2 
[122] 
Los límites de fase y el ángulo de desviación en la relación de orientación entre gama  y 
delta  son presentados en la Figura 10.8.2, la relación de orientación entre gama  y delta  
encontrada y fijada en las familias de plano y direcciones es {111} // {110} y <1-10> // 
<1-11>, respectivamente.  
Los límites de fase identificados por tres diferentes colores respecto al ángulo de 
desviación, amarillo>10°, verde limón>20° y azul turquesa>30° se muestran en la Figura 
10.8.2 b) y c), donde se observan la OIM y la gráfica de relación de orientación con una 
gran presencia de límites mayores a 30° de color turquesa, en donde, el ángulo más 




Figura 10.8.2. a) δímites de Fase, b) OIε Relación de Orientación y c) Gráfica “Frecuencia vs Desviación” 
Por otro lado, la desorientación de las fases gama  y delta , se presentan en la  
Figura 10.8.3. El mayor porcentaje de frecuencia del ángulo promedio de desorientación 
de la fase gama  con 0.08%, corresponde a ángulos <1° de color azul, y por su parte, la 
fase delta  presenta un porcentaje mayor de ángulo promedio de desorientación de 12% 
para <1°, esto revela que ambas fases encuentran en su mayoría una relación necesaria de 
menos de 1° para la transformación de un marco de referencia local de una red cristalina a 

































































Ángulo Promedio Desorientación (Grados)































11 Resultados y caracterización de microscopia electrónica de 
transmisión TEM 
La muestra 2-4 1H fue preparada en rebanada de 0.3 mm de espesor y perforada en 
rodaja de 3 mm de diámetro. Las rodajas para TEM se desbastaron usando papel de SiC 
1200 y el área electrónicamente transparente en la muestra se formó por electro pulido en 
una Electropolisher 3-Tenupol de doble de chorro de la marca Struers, usando un electrolito 
que contiene 60% de Metanol y 34% Butil Cellosolve y 6% Perclórico a 60% a -5°C, a un 
potencial aplicado de 24V y después desbastado por medio de rayo de iones (Ion Milling) 
por 2 hrs en la Universidad Politécnica de Cataluña, (para más métodos de preparación 
véase las referencias 135, 137-141, 146, 147) la muestra fue observada en el Microscopio 
Electrónico de Transmisión, FEI TEM Titan G2 80-300, FEI Company, de la U.A.N.L. 
11.1 Campo claro 
A continuación se presentan las micrografías de Campo Claro obtenidas en el TEM, la 
Figura 11.1.1 presenta una estructura de intercruzamiento de bandas delta  Widmanstätten, en 
forma de agujas, como se ha observado en las diferentes micrografías obtenidas vía OM y 
SEM y de acuerdo con los resultados presentados por Wang et.al y Chang et.al. [17, 133], 
en la muestra deformada a 0.01s-1 y 1020°C, se puede observar que, a esta velocidad de 
deformación todavía existen fases delta  en la matriz en forma de aguja sin disolver y las 
dislocaciones se han acumulado alrededor de la fases  (como se verá más adelante), por lo 
tanto, esto puede servir como otro mecanismo de DRX para delta-procesado de la IN718 a 
la temperatura de deformación de 1020°C. 
Por otro lado, las flechas en la Figura 11.1.1 indican una discontinuidad en el precipitado 
de la fase delta , que de acuerdo con Moukrane Dehmas et.al [48], las dos áreas 
observadas sugieren la existencia de dos variantes de la fase į en un precipitado dado. Tales 
variantes han sido reportados previamente por J.P. Zhang et al y M. Sundararaman et.al 
[148, 134] y se describe en términos de la orientación de maclas o estructuras de dominio 
de oposición de fase. De hecho, las variantes sólo se diferencian por la orientación de la 





Figura 11.1.1. Imagen de Campo Claro. Fase Delta , Intercruzamiento Bandas Delta  Widmanstätten 









La formación y crecimiento de la fase delta , está relacionada con la disminución de la 
fase ”, de acuerdo con J. Dong et.al [132], hay una coexistencia de falla de apilamiento en 
la fase ” en la formación y el crecimiento de la fase delta  en forma de aguja que crece 
preferentemente en los límites de granos y en maclas [134, 138], dando la forma de bandas 
de precipitados delta  Widmanstätten, como se aprecia en la Figura 11.1.2, la muestra 
deformada reveló una cantidad significativa de actividad de dislocaciones confinados 
predominantemente dentro de bandas de deformación en la región de la matriz entre las 
partículas de la fase delta  [135, 142-144], como se puede observar en la Figura 11.1.3. 






11.2 Identificación de patrón de difracción SAD 
La Figura 11.2.1 presenta el patrón SAD indexado para un eje de zona [011], a) muestra 
las distancias medidas para la indexación de los puntos por medio de las comparaciones de 
las cartas cristalográficas, b) presenta los puntos indexados del patrón SAD y c) la carta 
cristalográfica empleada. Por otro lado, la Figura 11.2.2, muestra el patrón SAD indexado para 
un eje de zona [11-2], a) presenta las distancias medidas para la indexación de los puntos, 
b) presenta los puntos indexados del patrón SAD y c) la carta cristalográfica empleada. 
Figura 11.2.1. Patrón de Difracción (SAD), a) cálculo de distancias, b) indexación de puntos, c) carta 
cristalográfica Gama  (FCC-cúbica) 
Figura 11.2.2. Patrón de Difracción (SAD), a) cálculo de distancias, b) indexación de puntos, c) carta 
cristalográfica Delta  (FCC-ortorrómbica) 
Por lo general, la relación orientación de un precipitado se establece como un hecho 
experimental y la morfología se racionaliza en términos de planos de bajo índice con 
desfase mínimo. Este modo de análisis es el más común y sigue naturalmente de la 
determinación experimental de una relación de orientación por difracción de electrones. 
Los puntos en los patrones de difracción son reflexiones con factor de estructura distinto 
de cero que surgen a partir de conjuntos de planos cristalográficos. Un análisis típico busca 































una orientación en la que la matriz y el precipitado aparecen simultáneamente en alguna 
zona de bajo índice, es decir, superpuestos en una imagen de patrón de difracción. Cuando 
este es el caso, las direcciones de los dos ejes de zona son aproximadamente paralelas. 
Si un punto de la matriz y de un precipitado coincide dentro de esta zona a lo largo de la 
misma dirección, los planos cristalográficos correspondientes son paralelos. Por lo tanto es 
una práctica común para expresar relaciones de orientación en términos de un plano y una 
dirección en el precipitado que son paralelas a un plano y una dirección en la matriz [149]. 
Sin embargo, los patrones SAD tanto de  como de  (Figura 11.2.1 y Figura 11.2.2) no 
presentan superposición, por tanto, sugiere que la relación de orientación sería [011]//[11-
2]. 
Por otra parte, se ha reportado que las relaciones de orientación más comunes entre la 
matriz  y el precipitado  es la relación de las familias de direcciones <011>//<100> 
[133, 134, 138, 142], sin embargo y de acuerdo con M. Sundararaman et.al [134, 138] una 
característica notable de la microestructura de las muestras fuertemente deformadas que 
contienen precipitados ” y , es la profunda deformación por maclado de estas partículas. 
La abundancia de las maclas de deformación dentro de ellas, testifican el hecho de que el 
cizallamiento de los precipitados podría ocurrir fácilmente. Cuando un desplazamiento de 
1/6 [11-2] se introduce en cada plano (111), se produce una nueva orientación del cristal 
ordenado DO22 correspondiente a ”, que es una macla en relación con el cristal original.  
En el envejecimiento a temperatura superior a 923 K, las regiones macladas de partículas deformadas de ”, 
son transformadas a la fase delta . La secuencia de apilamiento de capa atómica a través de la interfaz de ”- 
macla ”, teniendo en cuenta sólo las capas adyacentes a la capa de la interfaz en ambos lados y la capa de la 
interfaz en sí misma, es C2, A1, C2, como se muestra en la  
Figura 11.2.3 este apilamiento compone el número mínimo de capas necesarias para 
generar la DOa, unidad de celda de la fase delta . Ya que las regiones de maclas de ” 
tienen interfaces de alta energía con la matriz, núcleos de la fase delta  inicialmente crecen 
a expensas de estas regiones (testificado por la desaparición de las reflexiones de maclas de 
” pero no de las reflexiones de ” en los patrones SAD), formando bandas que finalmente 






Figura 11.2.3. Ilustraciones esquemáticas que muestran a) l/6 [112] cizallamiento en cada plano (111) que 
resulta en una verdadera macla cristalográfica de la estructura DO22. (b) El mismo cizallamiento para producir 





12 Resultados de ajuste de curvas (Modelización) 
12.1 Modelo clásico 
De acuerdo con el Capítulo 7.1 la ecuación 7.1.1, es la ecuación clásica que describe el 
comportamiento de deformación a alta temperatura de los metales en términos de la 
saturación o tensión estables propuesta por Sellars y Tegart. 
12.1.1 Cálculo de parámetros, , n, Q y A 
Acorde con el apartado 7.1.1 se muestran los resultados del cálculo de los parámetros , 
n, Q y A necesarios para la modelización de acuerdo a la ecuación 7.1.1 correspondiente al 
modelo clásico. 
- A partir de las gráficas de la  
Figura 12.1.1 y la  
Figura 12.1.2 se obtienen los parámetros av y n1,av, siendo los promedios determinados 
por las pendientes calculadas por las gráficas de regresiones lineales de ln � Vs p y ln � Vs 
ln �p, respectivamente, así, por medio de la ecuación 7.1.2, el valor de  (esfuerzo inverso 
que marca el cambio de comportamiento potencial a exponencial MPa-1) es 0.00610416. 
 
y = 0.037x - 9.683
R² = 0.960





























Figura 12.1.1.Gráfica ln�  vs p, Parámetros av 
 
Figura 12.1.2. Gráfica ln �  vs ln p, Parámetros n1,av 
n- El valor del exponente, n, es entonces las pendientes de las líneas de la gráfica ln � Vs 
ln sinh(ߙ�p) a diferentes temperaturas de la Figura 12.1.3 y usualmente se considera el 
valor promedio adimensional, frecuentemente se encuentra entre 1 y 5 [87-89], para este 
caso nav es 3.882. 
 
Figura 12.1.3. Gráfica ln �  vs ln(sinh( p)), Parámetros nav 
y = 4.810x - 27.85



















y = 3.527x - 5.734
R² = 0.908





















Q- El cálculo del parámetro Sav a partir de la gráfica de Arrhenius entre ln[ sinh(ߙ�p)] y 
1000/T a diferentes velocidades de deformación de la Figura 12.1.4, en conjunto de R 
(constante universal de los gases) y nav empleando la ecuación 7.1.3, permite el cálculo de 
la energía de activación aparente, en este caso Q equivale a 460966.945 (J/mol) 
 
Figura 12.1.4. Gráfica ln(sinh( p)) vs 1000/T, Parámetros Sav 
A- Los parámetros Ap y A0 es determinado de las gráficas ln ܼ Vs ln[ sinh(ߙ�p)] y ln ܼ 
Vs ln[ sinh(ߙ0)], como se observa en la Figura 12.1.5 y la Figura 12.1.6, respectivamente, 
donde el valor de Z cuando [ sinh(ߙ�p)=1] es tomado como ln A para el material dado 
[88], es decir, ln Ap=38.93, por lo tanto, Ap= 8.0739E+16, de la misma manera, ln A0=40.3 
y A0= 3.1774E+17. 
y = 18.99x - 13.89
R² = 0.919 y = 14.19x - 10.49
R² = 0.905
y = 10.63x - 8.332
R² = 0.378






















Figura 12.1.5. Gráfica ln(sinh( p)) vs lnZ, Parámetro Ap 
 
Figura 12.1.6. Gráfica ln(sinh( 0)) vs lnZ, Parámetro A0 
 
12.2 Trabajo de endurecimiento 
Conforme a los apartados 7.2.1 a 7.2.3, la identificación y el cálculo de los parámetros 
necesarios para ajustar las curvas en la etapa de endurecimiento y restauración dinámica se 

































obtienen con ayuda de las proyecciones de las derivadas de  con respecto al esfuerzo  
(para c y sat) y con el conjunto de ecuaciones desde la ecuación 7.2.1 a la 7.2.14 (para 
r= y h=u) a partir del ajuste de la curva por medio del método de mínimos cuadrados.  
La Tabla 14. Parámetros de Esfuerzo y Deformación ( y )y la Tabla 15 presentan los 
valores ubicados y calculados de cada parámetro, cabe señalar que en la Tabla 15 se 
encuentran los parámetros calculados para U0, Usat y 0, sat, esto quiere decir que para U0 
y 0, se tomaron en cuenta los esfuerzos 0 y para Usat y sat, solo se tomaron en cuenta p 
o sat dependiendo del mejor ajuste en la curva, los parámetros resaltados con rojo en 
ambas tablas pertenecen a las muestras que no fueron sometidas a TT DP718.  
En adición los cálculos para la resolución de  y U involucran el cálculo de el 
parámetro µ, que varía con la temperatura de ensayo, así bien, µ960°C = 59928.3622 y 
µ1020°C= 59928.3622. Por otra parte, las dependencias de la evolución de  (velocidad de 
recuperación), U(b)2 (velocidad de endurecimiento) y p (inicio de la recristalización) con 
el parámetro Zener-Hollomon Z, para los diferentes ajustes involucrando 0 y sat, son 
presentados en las Figuras más adelante. Las constantes del material K y m para , U y p, 
se calcularon por medio del método de mínimos cuadrados y la regresión potencial gráfica 








deformación Parámetros de Esfuerzo y Deformación ( y ) 
 1020°C 960°C p  c sat ss p 0
0.001 2-3 1C  75.72472 41.35975 73.92625 76 53 0.130885 0.03255 
0.001  2-3 1D 120.075 95.47577 118.68517 122 93 0.12623 0.04631 
0.001 2-3 3D  67.32613 41.20743 65.84033 70 67 0.17669 0.02686 
0.001 2-4 1C  70.90045 41.73966 66.06443 76 60 0.13065 0.02379 
0.001  2-4 1D 123.2751 85.22366 119.68816 127 95.14782 0.19193 0.04354 
0.001 2-4 3D  69.11468 36.27885 64.88039 70 67 0.25574 0.02365 
0.01  2-3 1I 219.15639 198.50473 209.32038 227 168.59947 0.17188 0.8802 
0.01 2-3 1H  121.124 111.02045 114.13312 122 110 0.13107 0.02911 
0.01  2-3 3C 168.90459 141.82134 166.20372 171 162 0.27537 0.03752 
0.01  2-4 1G 213.01112 150.59192 180.90975 239 161 0.18554 0.04985 
0.01 2-4 1H  143.90441 124.89533 139.5514 150 108 0.08733 0.0317 
0.01  2-4 3C 129.02148 99.88181 109.80611 130 127 0.46459 0.07586 
0.1 2-3 2A  189.91531 161.4146 170.69443 197 150.94461 0.13236 0.04523456 
0.1  2-3 2J 284.65025 240.91134 245.40789 293 213 0.17151 0.06565 
0.1 2-4 2A  223.80298 181.10599 210.23236 226 173 0.16553 0.06212 
0.1  2-4 2J 286.25754 225.57823 277.50702 286 227 0.18358 0.05786 
1 2-3 3I  232.22905 190.04924 224.23767 233 223.35628 0.26951 0.04587 
1  2-3 3H 351.56402 288.732393 312.872742 388 234 0.19174231 0.091597 
1  2-4 3G 374.42916 338.640243 315.933592 400 256 0.23224 0.13899 









 1020°C 960°C Z U0 Usat KAvrami 0 sat 
0.001 2-3 1C  4.1959E+15 2.1442E-05 8.0844E-05 1.416 10.6292608 40.0761702 
0.001  2-3 1D 3.381E+16 6.8343E-05 0.00021985 0.877 15.7086379 50.5315205 
0.001 2-3 3D  4.1959E+15 1.7736E-05 6.8968E-05 0.161 12.3610806 48.0669572 
0.001 2-4 1C  4.1959E+15 2.6841E-05 0.0001024 0.599 15.869832 60.5441454 
0.001  2-4 1D 3.381E+16 5.0885E-05 0.00018103 0.727 11.3304426 40.3085408 
0.001 2-4 3D  4.1959E+15 2.0052E-05 7.1607E-05 -0.36 13.9749162 49.906145 
0.01  2-3 1I 3.381E+17 0.00024522 0.00068365 0.834 17.091371 47.6479984 
0.01 2-3 1H  4.1959E+16 0.00024173 0.00069124 0.877 55.4632201 158.600255 
0.01  2-3 3C 3.381E+17 0.00016899 0.00060448 0.682 20.7557582 74.24243 
0.01  2-4 1G 3.381E+17 0.00015781 0.00060756 0.528 9.92183764 38.1998049 
0.01 2-4 1H  4.1959E+16 0.00022578 0.00067904 0.906 34.2691519 103.063448 
0.01  2-4 3C 3.381E+17 5.0175E-05 0.00017309 0.403 10.6626369 36.7825147 
0.1 2-3 2A  4.1959E+17 0.00026324 0.00083161 0.91 23.1643059 73.1779116 
0.1  2-3 2J 3.381E+18 0.00034332 0.00124309 0.954 14.3625196 52.0036574 
0.1 2-4 2A  4.1959E+17 0.0002619 0.00075927 1.081 18.4154484 53.3879647 
0.1  2-4 2J 3.381E+18 0.00045541 0.00129992 1.971 19.9595041 56.9726696 
1 2-3 3I  4.1959E+18 0.00033574 0.00033574 0.825 21.1193403 21.1193403 
1  2-3 3H 3.381E+19 0.00032052 0.00128926 0.747 7.27082903 29.2463589 
1  2-4 3G 3.381E+19 0.00025319 0.00112492 0.892 5.68314429 20.8680605 




De acuerdo con Estrin, Mecking y Bergstrom,  representa el proceso de restauración dinámica ó probabilidad 
de movilización y aniquilación de las dislocaciones, la  
Figura 12.2.1 y la  
Figura 12.2.2 muestran la dependencia de  con Z, donde se puede apreciar un 
comportamiento casi lineal en la disminución de  con el aumento de Z, es decir, la 
probabilidad del proceso de restauración dinámica disminuye cuando aumenta la velocidad 
de deformación y/ó disminuye la temperatura para la IN718. Las constantes del material K 
y m involucradas en la relación de la ecuación 7.2.14 en conjunto también para los 
parámetros U y p se encuentran en la Tabla 16. 
 









1E+15 1E+16 1E+17 1E+18 1E+19 1E+20
 0
Z (s-1)





Figura 12.2.2. Dependencia sat con Z 
En contraste, la velocidad de endurecimiento representada por U, presenta un comportamiento contrario a  
con aumento de forma potencial conforme aumenta Z, es decir, la velocidad de endurecimiento aumenta cuando 
incrementa la velocidad de deformación y/ó decrece la temperatura de deformación, como se observa en la  
Figura 12.2.3 y la  
Figura 12.2.4.  
 









































Figura 12.2.4. Dependencia Usat(b)2 con Z 
La deformación pico p relacionada con el inicio de la recristalización, disminuye de forma casi lineal con el 
aumento de Z, esto es, la deformación pico p correspondiente a el esfuerzo pico p decrece mientras incrementa la 
velocidad de deformación y/ó disminuye la temperatura de deformación, como se puede observar en la  
Figura 12.2.5. 
 
Figura 12.2.5. Dependencia p con Z 
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Parámetros Constantes K m 
0 80.1690992 -0.03828958 
sat 488.091667 -0.05490773 
U0(b)2 6.1077E-13 0.5851234 
Usat(b)2 6.8096E-07 0.16746574 
p 1.53191005 -0.04835322 
Todos los valores para las gráficas se obtuvieron por medio del método de mínimos 
cuadrados. 
12.3 Modelo de Avrami (Fracción recristalizada) 
Para la predicción de la cinética de DRX a partir del modelo de Avrami (apartado 7.3), 
se utilizó el método de la representación doble logarítmica para cada condición por medio 
de la gráfica ln(ln(1 1 − ܺ )) Vs ln(� − �݌ �  ), donde, B y K serían el corte en las 
ordenadas y la pendiente, respectivamente, los valores obtenidos de Kavrami se presentan en 
la Tabla 15. Los valores resaltados en azul no fueron tomados en cuenta para obtener el 
promedio de Kavrami. 
La  
Figura 12.3.1 presenta la evolución del coeficiente K respecto a Z, en la cual K, parece 
no tener dependencia en función de Z, el promedio del coeficiente K, normalmente oscila 
entre 1 y 4, alcanzando valores entre 1-2 para la nucleación de granos recristalizados en 
límites de grano en forma de collar [20], en este caso el valor promedio Kavrami es 0.934, 
muy cercano a 1, lo que sugiere que la recristalización presente en su mayoría es en los 





Figura 12.3.1. Evolución de K (Coeficiente de Avrami) con Z 
Sin embargo, de acuerdo con las ecuaciones 7.3.7 a la 7.3.10, t50% está definida con 
parámetros como Kt50%, n t50% y Qt50%, estos parámetros son calculados por medio del 
método de mínimos cuadrados, la Tabla 17 muestra estos parámetros para diferentes 
agrupaciones de ensayo, es decir, se puede utilizar a conveniencia los parámetros de cada 
agrupación para ajustar la curva, siempre y cuando, la curva pertenezca al grupo de ensayo 
seleccionado. 
Tabla 17. Parámetros Kt50% (B”), n t50% y Qt50%, para diferentes agrupaciones de ensayos 
Ensayos Kt50% nt50% Qt50% 
Todos 1.1096E-06 0.89505231 124952.849 
960°C 2.51E-07 0.88014667 125209.649 
1020°C 2.71E-06 0.88014667 125209.649 
0.001 5.54E-07 1.18673019 109859.426 
0.01 6.28E-05 0.44999994 145637 
0.1 5.34E-10 0.5 252430 
 
12.4 Modelo modificado 
De acuerdo con J.M. Cabrera, P. Rodríguez-Calvillo [87, 88] y el apartado ¡Error! No 
e encuentra el origen de la referencia., mediante la normalización de la velocidad de 
deformación y el esfuerzo con el coeficiente de difusión y el módulo de Young, la ecuación 
























clásica (ecuación 7.1.1) puede modificarse con el juego de ecuaciones a partir de la 
ecuación 7.4.1 a la 7.4.7, la Tabla 18 muestra los valores de los parámetros para alimentar 
el Modelo Modificado, calculados por medio del método de mínimos cuadrados. 




D(T) E(T)  A 
960°C 4.7323E-24 159808.9659 
1206.399949 1.00E+20 
1020°C 3.8133E-23 155835.266 
 
12.5 Ajuste definitivo de las curvas de fluencia (Modelización definitiva) 
A continuación se resume el conjunto de ecuaciones para el ajuste de la curva, tanto para 
el modelo clásico, como para el modelo modificado. 
 El valor de deformación pico relacionado con el inicio de la recristalización esta dado 
por: 
݌ = 1.53ܼ−0.04     Ecuación 12.5.1 
Si solo hay restauración dinámica (<p): 
 = ݀ݎݒ   1 − ݁−     Ecuación 12.5.2 
Donde drv = sat = p (dependiendo del criterio utilizado para cada curva) y  vale: 
 = 4.88.09ܼ−0.055    Ecuación 12.5.3 
Y donde drv para el modelo clásico vale: 
݀ݎݒ = 10.0610416 ∗  sinh−1    ܼ8.0739ܧ16  1 3.882    Ecuación 12.5.4 
Y drv para el modelo modificado vale:  




A partir del inicio de la recristalización dinámica (>p): 
� =  �݌ −  �݌ − �ݏݏ [1 − exp⁡[−0.693  �−�݌� ݐ50% ݇ ′   Ecuación 12.5.6 
Donde drv = sat = p (dependiendo del criterio utilizado para cada curva). 
Y donde ss para el modelo clásico vale: 
ݏݏ = 10.0610416 ∗  sinh−1    ܼ3.1774ܧ17  1 3.882    Ecuación 12.5.7 
Y ss para el modelo modificado vale: 
ݏݏ =  ܧ(ܶ)1617.712023 ∗   sinh−1   ܦ(ܶ) ∗ 11.00ܧ20 1 3.882   Ecuación 12.5.8 
12.5.1 Comparación de las curvas (Teóricas y experimentales) 
A continuación se presentan todas las curvas tanto experimentales como teóricas, 
separadas en grupos de cuatro respecto a la misma velocidad de deformación. La Figura 
12.5.1 presenta las muestras deformadas a 1s-1, donde se observa que la gráfica teórica 
modificada, en comparación con la gráfica teórica clásica, es la que más se ajusta en 




Figura 12.5.1. Comparativa de gráficas experimentales y teóricas, muestras deformadas a 1s-1 
Por otra parte, la Figura 12.5.2 exhibe las gráficas de las muestras deformadas a 0.1s-1, 
donde a diferencia de las gráficas de la Figura 12.5.1, estas parecen ajustarse mejor tanto en 
comportamiento, como en valores de Esfuerzo Verdadero, sin embargo, la gráfica teórica 


























2-3 3I 1020°C 1s-1























2-4 3H 1020°C 1s-1

























2-3 3H 960°C DP718 1s-1

























2-4 3G 960°C DP718 1s-1




Figura 12.5.2. Comparativa de gráficas experimentales y teóricas, muestras deformadas a 0.1s-1 
La Figura 12.5.3 presenta las gráficas de las muestras deformadas a 0.01s-1, se puede 
apreciar la diferencia de comportamiento de ambas gráficas Teóricas con la gráfica 
experimental, es decir, las cuatro gráficas experimentales presentan un comportamiento de 
pico simple que sugiere recristalización dinámica, sin embargo, solo las gráficas teóricas 
modificadas de las muestras 2-3 1H y 2-4 1H, parecen tener un comportamiento similar a 


























2-3 2A 1020°C 0.1s-1























2-4 2A 1020°C 0.1s-1
























2-3 2J 960°C 0.1s-1
























2-4 2J 960°C 0.1s-1




Figura 12.5.3. Comparativa de gráficas experimentales y teóricas, muestras deformadas a 0.01s-1 
Las gráficas de las muestras deformadas a 0.001s-1, se presentan en la Figura 12.5.4, 
donde se observa que a pesar de que el tiempo de duración del ensayo es prolongado y las 
gráficas experimentales desarrollan un comportamiento peculiar, las gráficas teóricas lucen 
un ajuste suficientemente aceptable, tanto en comportamiento, como en valores de esfuerzo 
verdadero, no obstante, las gráficas teóricas modificadas se ajustan un poco mejor, como se 








Figura 12.5.4. Comparativa de gráficas experimentales y teóricas, muestras deformadas a 0.01s-1 
Las gráficas de las muestras deformadas sin TT DP718, son presentadas por la Figura 
12.5.5, en las cuales se puede observar que las gráficas experimentales de las muestras 2-3 
3D y 2-4 3D deformadas a 0.001s-1, no presentan un comportamiento regular de 
recuperación o recristalización, por lo tanto, el ajuste de las gráficas teóricas solo siguen el 
patrón de recuperación y no distingue el patrón del comportamiento de las gráficas 
experimentales. Sin embargo, las gráficas tanto experimentales como teóricas, de las 







Figura 12.5.5. Comparativa de gráficas experimentales y teóricas, muestras deformadas sin TT DP718 previo 
En general, las gráficas teóricas modificadas, presentan un mejor ajuste a las gráficas 
experimentales en comportamiento y valores de Esfuerzo Verdadero, que las gráficas 
teóricas clásicas. Sin embargo, ambas gráficas teóricas, presentan limitaciones en el ajuste, 
esto podría deberse a la poca variedad en el bloque de ensayos, es decir, los parámetros 
calculados se vieron acotados debido a que los ensayos solo se deformaron a dos 
temperaturas y cuatro velocidades de deformación. Para mayor información acerca de los 









13 Conclusiones y recomendaciones 
Caracterización Microestructural 
 La caracterización metalográfica por microscopía óptica indica un crecimiento del 
tamaño de grano y la formación de maclas después del tratamiento térmico (DP718) 
con un control de tamaño de grano después de la deformación en caliente debido a la 
distribución de la fase  en los límites de grano. 
 Las curvas de esfuerzo-deformación verdaderas presentan comportamiento típico de 
las superaleaciones base níquel de pico simple con excepción de la zona 1D de las 
lajas 2-3 y 2-4, donde, la baja velocidad y la temperatura de deformación debajo de 
delta solvus juegan un rol importante en la recuperación del material que involucra la 
interacción de la fase  como obstáculo en el movimiento microestructural y de las 
dislocaciones en el trabajo de endurecimiento. Así también la zona 3D de cada laja, 
esto es, la muestra 1D se deformó a la misma velocidad pero a 960°C incrementando 
el esfuerzo máximo verdadero en comparación con 3D, debido a la lenta velocidad 
del ensayo y sobre todo a la elevada temperatura de 1020°C, la cual afecta 
directamente la resistencia del material a ser deformado y permite una mayor 
libertad de movimiento de las dislocaciones, no obstante, la curva no presentó una 
caída de esfuerzo como 1D, que apunta a la ausencia de saturación de la fase delta  
y por lo tanto, una menor acumulación de energía para promover suficiente 
recristalización dinámica observable en la curva. 
 
 La temperatura arriba de delta solvus interviene directamente en la evolución 
microestructural, en la cantidad de granos recristalizados y la dureza alcanzada 
después del trabajo termomecánico, es decir, los resultados sugieren que la 
temperatura 1020°C arriba de delta solvus, independientemente del tiempo de 
duración del ensayo, afectó en la concentración de la fase  y maclas que 
funcionaron como obstáculos de las dislocaciones y del movimiento de los límites de 
grano, lo que se refleja en la disminución de dureza de las probetas deformadas a la 
misma velocidad, sin embargo, la disolución de la fase  queda en función del 




 La caracterización metalográfica por microscopía electrónica de barrido indica la 
saturación de la fase  debido al procesamiento de DP718. La presencia de la 
estructura de bandas  Widmanstätten y su fragmentación ya sea por disolución ó 
deformación, sugiere que  en forma de aguja podría cambiar su morfología a  
fraccionada y uniformemente distribuida en la IN718. 
 La temperatura de deformación al aumentar la velocidad de deformación en un 
DP718, puede controlar el crecimiento del grano durante la compresión debido a la 
presencia y distribución de fase  en límites de grano. 
 
Caracterización EBSD 
 El análisis de forma de grano en 2D dio una perspectiva de la distribución de la 
microestructura y una pauta para el análisis de fenómenos como recristalización y 
tipo de límites de grano debido al historial termomecánico y tratamientos térmicos 
previos. La temperatura de deformación en caliente influencia el cambio 
microestructural provocando la nucleación en las fronteras de grano a la temperatura 
debajo de  solvus. La velocidad de deformación también juega un rol importante en 
la forma de grano, a menor velocidad, se permite la recristalización y crecimiento de 
algunos granos grandes deformados. 
 La nucleación de nuevos granos recristalizados comienza predominantemente en los 
puntos de límite de los granos, aunque la recristalización comienza con la formación 
de granos individuales aislados, estos granos no permanecen aislados, sino que 
representan núcleos para su posterior recristalización a lo largo de límites de grano 
preferenciales. Lo que lleva a suponer que los mecanismos de recristalización del 
IN718 pertenecen a la categoría de recristalización dinámicadiscontinua (o clásica) 
que se basa en una secuencia de endurecimiento por deformación - almacenamiento 
de energía, que conduce a la nucleación de nuevos granos en los límites de grano 
inicial 
 Es aparente que el tiempo al que se somete la muestra a una temperatura de 
deformación arriba de  solvus es suficiente para promover la recristalización de los 




endurecimiento, depende directamente de la velocidad de deformación, esto quiere 
decir que, si la velocidad de deformación no es lo suficientemente elevada, la 
nucleación de nuevos granos recristalizados en los límites de grano, será más difícil 
y puede que solo recristalicen los granos deformados y sub-estructurados. 
 La temperatura y la velocidad deformación sugieren una estrecha relación con la 
desorientación de los límites de grano, una evidencia es que, al aumentar la 
velocidad de deformación aun a la temperatura por encima de  solvus, los límites 
LAB tienden a incrementarse, es decir, el aumento de los límites LAB se relaciona 
directamente con la disminución de la temperatura y el aumento de la velocidad de 
deformación. 
 La preferencia de formación de los granos con límites especiales CSL aumenta con 
la cantidad de recristalización (altas temperaturas y bajas velocidades de 
deformación), esto sugiere que el tiempo de estancia de la muestra a una mayor 
temperatura de deformación arriba de  solvus, es suficiente para promover la 
recristalización de los granos deformados y los límites maclas Σ3, a pesar de que la 
velocidad de deformación aumente y que el porcentaje de Σ3 disminuye con la 
deformación. 
 Los límites maclas Σ3 son desorientados en la deformación, debido a la activación de 
los diferentes sistemas de deslizamiento en los cristales, por lo tanto, los límites 
maclas Σ3 iniciales se transforman progresivamente en límites de grano normales 
HAB móviles a través del esfuerzo, entonces, la relación de Σ3 disminuye en el 
comienzo de la deformación, pero aumenta con el inicio de la recristalización, esto 
quiere decir que, los límites maclas se generan debido a la migración del límite de 
grano móvil que tiene lugar dentro de los granos recristalizados, por lo tanto, una 
baja SFE y el tamaño de grano más pequeño producirían una mayor fracción de los 
límites de Σ3 
 En la muestra 2-4 1H, se cuantificó 8.95% de fase , después del proceso DP718 con 
deformación a 0.01s-1 y 1020°C. La fase  se encontró en su mayoría en los límites 
de grano, pero también se aprecian a través de los granos y sobre todo en límites 




sugiere un efecto de anclaje y por lo tanto un control del crecimiento de grano 
durante la deformación en caliente. 
 En general en las figuras de polos existe una distribución aleatoria de las 
orientaciones cristalográficas, sin embargo en la IPF con respecto a X0 se puede 
distinguir una ligera preferencia por las direcciones <101> y <001>, por lo tanto X0 
podría representar el eje transversal de la dirección de deformación. 
 La relación de orientación entre  y  encontrada y fijada vía EBSD en las familias de planos 
y direcciones es: {111} // {110} y <1-10> // <1-11>, respectivamente. En adición, la 
desorientación de las fases gama  y  encuentran en su mayoría una relación necesaria de 
menos de 1° para la transformación de un marco de referencia local de una red cristalina a 
otra, es decir, es la distancia en el espacio de orientación entre dos orientaciones distintas. 
 
Caracterización vía TEM 
 La caracterización vía TEM por medio de campo claro, revela el rol de los 
precipitados de la fase  como obstáculos de las dislocaciones, que a su vez son 
zonas de alta energía y promueven la recristalización dinámica durante el ensayo de 
compresión.  
 
 Debido a las condiciones de la muestra 2-4 deformada a 0.01s-1 y 1020°C que 
suscitan la formación de maclas, esto propone que, el apilamiento de dislocaciones 
por la deformación compone el número mínimo de capas necesarias para generar la 
DOa, unidad de celda de la fase delta  y ya que las regiones de maclas de ” tienen 
interfaces de alta energía con la matriz, los núcleos de la fase delta , inicialmente, 
pueden crecen a expensas de estas regiones, formando bandas que finalmente 
consumieron la fase ” y formaron la fase delta  en forma de aguja dando 
reflexiones en los patrones SAD correspondientes a DOa o  maclas en la FCC. 
 
Ajuste de curvas (Modelización) 
 En el trabajo de endurecimiento: i) el proceso de restauración dinámica , tuvo un 




probabilidad del proceso de restauración dinámica disminuye cuando aumenta la 
velocidad de deformación y/ó disminuye la temperatura para la IN718, ii) la 
velocidad de endurecimiento U, presenta un comportamiento contrario a  con 
aumento de forma potencial conforme aumenta Z, iii) el inicio de la recristalización 
relacionada con la deformación pico p, disminuye de forma casi lineal con el 
aumento de Z. 
 Se calculó el conjunto de ecuaciones para el ajuste de la curva, tanto para el modelo 
clásico, como para el modelo modificado, en general, las gráficas teóricas 
modificadas, presentan un mejor ajuste a las gráficas experimentales en 
comportamiento y valores de esfuerzo verdadero, que las gráficas teóricas clásicas. 
 
La IN718 es sensible al historial termomecánico, esto es reflejado en las imágenes 
metalográficas vía OM, donde se observó que la microestructura inicial antes del TT 
DP718 depende directamente de la zona analizada, es decir, la microestructura y tamaño de 
grano dependen directamente de la concentración del flujo de la deformación. Después del 
TT DP718 aumentaron el tamaño de grano, las maclas de recocido y la fase delta como 
estructura de bandas  Widmanstätten. 
Después de los ensayos mecánicos de compresión a altas temperaturas se observó en las 
metalografías una dependencia de la temperatura y la velocidad de deformación, esto es, las 
muestras deformadas a una temperatura arriba de  solvus de 1020°C y una baja velocidad 
de deformación de 0.001s-1 reflejaron una mayor disolución de la fase , esto afecta en el 
comportamiento de las curvas de fluencia que dependen directamente de la velocidad,  la 
temperatura de deformación y del porcentaje de saturación de la fase , es decir, a mayor 
velocidad y menor temperatura de deformación se alcanzan mayores valores de esfuerzo 
máximo verdadero, sin embargo, debido a la saturación de la fase  después del TT DP718, 
a bajas velocidades de deformación como 0.001s-1 y temperatura debajo de  solvus, la 
curva presentó un comportamiento peculiar y poco común, que reflejó la fuerte presencia 




La IN718 tiene una baja SFE, por lo tanto, el comportamiento de las curvas en su 
mayoría es de pico simple, que hace alusión a la recristalización dinámica. Las imágenes 
metalográficas vía SEM después de la deformación mostraron, la segmentación debido a 
las fracturas de las agujas de la fase  por la deformación y a la disolución por la 
temperatura, que hacen alusión a la distribución de la fase  fragmentada en toda la 
aleación. La microdureza fue mayor en las muestras de la laja 2-3 deformada 
industrialmente a un paso, después del TT DP718 y antes de los ensayos mecánicos. 
Después de los ensayos, la microdureza incremente en las probetas deformadas a 960°C y a 
0.1s-1. 
La caracterización vía EBSD después de los ensayos, arrojó que la forma y tamaño del 
grano dependen directamente de las condiciones de deformación, esto quiere decir que,  las 
bajas velocidades y las altas temperaturas de deformación afectan en la concentración de  
y en la nucleación de nuevos granos recristalizados en los límites de grano, sin embargo, la 
fracción recristalizada depende de varios factores simultáneos, es decir, depende del 
tamaño de grano relacionado con el historial termomecánico antes y después del TT 
DP718, de la fracción volumétrica de  y de las condiciones de temperatura y de velocidad 
de deformación, así la recristalización se ve reflejada en el crecimiento de los granos, poca 
presencia de granos deformados y sub-estructurados a temperaturas elevadas y bajas 
velocidades de deformación ó en la nucleación de nuevos granos recristalizados de collar 
con temperaturas debajo de  solvus y velocidades más altas de deformación.. 
Contribución Tecnológica  
El DP718 ha demostrado un control sobre la microestructura, obteniendo tamaños de grano 
inferiores después del ensayo a los conseguidos con solo TT DP718 a pesar de la deformación 
industrial previa, sin embargo, la IN718 es sensible al historial termomecánico, es decir, se propone 
la incorporación de un delta procesado antes de la deformación industrial de forja ó en un paso 
intermedio de deformación, esto es, un TT DP718 antes de la forja a un paso ó un TT DP718 





Existen variadas investigaciones acerca de la IN718 y de la fase delta , pero el número de 
investigaciones del Delta procesado es limitado y más en relación con el proceso de conformado 
industrial de forja, así bien, una de las contribuciones de este trabajo de investigación se encuentra 
en los resultados obtenidos siguiendo una línea de experimentaciones directamente asociadas con el 
proceso de forja industrial, no obstante, la contribución más destacable es la identificación de la 
fase delta  en la IN718 con un delta-procesado por medio de la técnica de caracterización EBSD, la 
indexación de la fase delta  deformada por maclado vía patrones SAD por medio de TEM. 
Recomendaciones 
 Es recomendable caracterizar la evolución microestructural de la IN718 bajo un 
DP718, con diferentes porcentajes de deformación e incrementar la variedad de 
temperaturas de deformación, haciendo énfasis en la caracterización vía EBSD del 
tipo de límites de grano a los diferentes porcentajes de deformación y a su vez en la 
identificación de límites de grano de ingeniería CSL. 
 Es recomendable también realizar lotes de ensayos mecánicos más grandes que 
involucren diferentes temperaturas y velocidades  de deformación, para obtener un 
ajuste de las curvas más precisas. 
 Es recomendable realizar ensayos de termofluencia para caracterizar el 
comportamiento de la IN718 sometida a un DP718. 
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